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Abstract und Kurzzusammenfassung 
Abstract 
The present work is based on the research project „ANIMON” and deals 
with the production and description of glass-based, hierarchically porous 
monoliths with an anisotropic pore-system on a micro- and nanometer 
scale.  
The molding procedure by reshaping tube bundles in a down draw process 
was combined with a procedure for producing nanoporous alkaliborosilicate 
glasses with controlled pore size. With this double-stage procedure, 
hierarchical porous honeycomb shaped bodies were created. The size of the 
anisotropic air-and channel-pores ranged from 5כ10-6 to 2 mm, the size of 
the nanometer pores within the walls ranged from 2 - 300 nm. Basic 
research on the behavior of selected sodium borosilicate glasses regarding 
phase separation and viscosity and the active control of the process 
parameters turned out to be important requirements for adjusting pore 
sizes. A precise adaption of process parameters to each glass composition 
helped to separate the size adjustment of nanometer pores from the 
redrawing process. With regard to future application, mechanical as well as 
optical properties were characterized, first trials concerning 
biocompatibility were executed and the surface was modified. 
Another part of the study is dedicated to an approach for orientation of 
nanometer pores inside a glass wall. Here, the orientation of the primary 
phase under tensile stress turned out to be most effective. For the 
quantification of pore orientation an image analyzing method was 
developed. 
In addition to the originally planned redrawing, generative production 
techniques for hierarchically porous monoliths were examined. CO2-laser 
sintering enables the additive production of mechanically stable, 
hierarchically porous monoliths, whose pore sizes can be controlled 
independently from the shaping procedure. Furthermore, an anisotropic 
orientation of air and channel capillaries was realized using the sponge-
replica-technique.  
In summary, redrawing and generative production processes for phase 
separation glasses have been successfully optimized for the first time to 
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provide porous glass bodies with nanometer pores in the walls and 
channels up to the mm range and a large variety of possible geometries. 
Surface functionalization of these carriers allows implementation in sensor 
technology, micro reactor technology and catalysis. 
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Kurzzusammenfassung 
Die im Rahmen des Projektes „ANIMON“ entstandene Arbeit beschäftigt 
sich mit der Herstellung und Charakterisierung von glasbasierten, 
hierarchisch porösen Monolithen mit anisotropem Porensystem im Mikro- 
bzw. Nanometerbereich.  
Die Formgebung durch Verziehen von Rohrbündeln unter Anwendung des 
Draw-Down-Prozesses wurde mit dem Herstellungsprozess für nanoporöse 
Gläser ausgehend von Alkaliborosilicatgläsern kombiniert. Mit diesem 
zweistufigen Verfahren wurden hierarchisch poröse Multikapillaren erzeugt. 
Die Größe der anisotrop orientierten Luft- bzw. Kanalporen liegt zwischen 
5כ10-6 und 2 mm, die der Nanometerporen zwischen 2 und 300 nm. Die 
Grundlagenuntersuchungen zum Entmischungsverhalten und zur Viskosität 
ausgewählter Natriumborosilicatgläser und die Kontrolle der Prozesstechnik 
waren Voraussetzungen für die Steuerung der Porengrößen. Durch eine 
gezielte Auswahl der Prozessparameter, angepasst an die Glaszusammen-
setzung, ließ sich die Größeneinstellung der Nanometerporen vom 
Formgebungsprozess trennen. In Hinblick auf zukünftige Anwendungen 
wurden die mechanischen sowie optischen Eigenschaften bestimmt, erste 
Versuche zur Biokompatibilität durchgeführt und die Oberfläche 
modifiziert.  
In einem weiteren Teil der Arbeit wurde der Ansatz verfolgt, auch die 
Nanometerporen in der Glaswand zu orientieren. Hierfür war die 
Ausrichtung der Primärphasen unter Zugbelastung zielführend. Die 
Quantifizierung der Porenorientierung erfolgte mittels eines eigens 
entwickelten Bildanalyseverfahrens. 
Über die im Projekt vorgesehene Umformmethode hinaus wurden 
generative Fertigungsverfahren zur Herstellung hierarchisch poröser 
Monolithe mit anisotropen Poren im Mikrometerbereich untersucht. Im 
Falle des selektiven Lasersinterns mit dem CO2-Laser wurden mechanisch 
stabile Monolithe erhalten, deren Porengröße von der Formgebung 
unabhängig kontrollierbar ist. Des Weiteren wurde eine anisotrope 
Orientierung der Luft- und Kanalporen über die Schwamm-Replika-Technik 
realisiert.  
Verziehen und generative Fertigung wurden erfolgreich für entmischbare 
Gläser optimiert, so dass Glasformkörper mit Nanometerporen in den 
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Wänden, Kanälen mit Durchmessern bis zu Millimetern und einer großen 
Bandbreite an geometrischen Formen erzeugt werden können. Nach 
passender Oberflächenfunktionalisierung erlauben sie Anwendungen in der 
Sensortechnologie, als Mikroreaktoren und für die Katalyse.  
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1. Einleitung und Aufgabenstellung 
Klassische Anwendungsfelder1 poröser silicatreicher Gläser liegen im 
Bereich der Katalyse als Trägermaterial 2, der Chromatographie 3,4, 
Mikroreaktortechnik 5–10 und Sensorik 11–14. Sie zeichnen sich durch ihre 
hohe chemische und thermische Beständigkeit, die gezielt einstellbaren 
Porengrößen im Bereich von 1 – 500 nm und spezifische Oberflächen bis zu 
500 m²/g aus. Das offene, isotrope Porensystem kann Volumina bis zu 
2 cm³/g umfassen. Die porösen Monolithe besitzen jedoch wesentliche 
Nachteile. So werden nur geringe Strömungsgeschwindigkeiten bei 
gleichzeitig hohen Druckverlusten erreicht. Dadurch sind geringe 
Membrandicken (Verringerung der mechanischen Stabilität) und / oder 
lange Prozesszeiten erforderlich. Durch die Entwicklung eines innovativen 
Glasmonolithen mit einer hierarchischen Porenstruktur soll das 
Strömungsverhältnis verbessert werden. Hierzu werden zusätzliche, 
anisotrop orientierte Kanal- bzw. Luftporen integriert, von denen 
Nanometerporen abzweigen. Der Aufbau ist vergleichbar mit der Topologie 
einer Lunge oder eines Baumes. Im Vergleich zu aktuell eingesetzten 
hierarchischen Systemen (z. B. Keramikkörper mit Washcoats, Sol-Gel-
Materialien) sollen die Porengrößen sowohl unabhängig voneinander 
einstellbar sein als auch eine Orientierung aufweisen. Der kompakte, aus 
einem einzigen Material bestehende neuartige Monolith soll beständiger 
sein gegenüber Temperaturschwankungen und mechanischem Abrieb 
sowie eine größere mechanische Stabilität im Vergleich. zu Sol-Gel-
Materialien zeigen. Bis zum jetzigen Stand der Recherchen wurden keine 
Untersuchungen zur Herstellung von anisotropen Mikrometerporen in 
porösen Gläsern durchgeführt. 
Zur Herstellung eines hierarchischen Glasmonolithen mit anisotropen Poren 
sollen ausgewählte Glas-Formgebungsverfahren mit dem „klassischen“ 
CPG A -Verfahren vereinigt werden. Die kostengünstige Draw-Down-
MethodeB ermöglicht die „endlose“ Herstellung geometrisch vielfältiger 
Bauteile aus Mikrokapillaren. Durch die erstmalige Kombination der 
                                              
A CPG: „controlled porous glasses“. Verfahren zur Herstellung silicatreicher, nanoporöser Gläser basierend 
auf der Entmischung von Alkaliborosilicatgläsern in eine säurelösliche boratreiche und säureunlösliche 
Silica-Phase. 
B Herstellungsverfahren zur Erzeugung von Multikapillaren aus Bündelvorformen, bestehend aus Rohren 
und / oder Stäben, welche während des Verziehens verschmelzen und deren Durchmesser verkleinert 
werden. 
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Glasverziehverfahren mit der Phasenseparation und Extraktion von 
Natriumborosilicat-Glasrohren und -stäben sollen gerichtete Kapillar- bzw. 
Luftporen mit einem Durchmesser von < 1 mm realisiert werden, während 
die Porengrößen des Glaswandporensystems im Nanometerbereich 
kontrolliert und optional unabhängig voneinander eingestellt werden 
sollen. Dies erfordert die Steuerung des Ziehprozesses sowie eine genaue 
Kenntnis der Glaseigenschaften bei den entsprechenden Bearbeitungs-
temperaturen. Die nanoporösen Multikapillaren sollen anschließend 
hinsichtlich ihrer für das Projekt „ANIMON“ (AiF / ZIM, VP 2184719CK1) 
relevanten mechanischen sowie optischen Eigenschaften analysiert, erste 
Vorversuche zu biokompatiblen Eigenschaften durchgeführt und die 
Oberfläche optional nachbehandelt bzw. modifiziert werden. Im Fokus steht 
hierbei die Entwicklung von nanoporösen Multikapillaren für sensorische 
Anwendungen in flüssigen Medien. Im Projekt ANIMON kooperierten die 
Universtität Leipzig mit Erfahrungen zu entmischenden Gläser mit der 
Technischen Universtität Ilmenau mit Erfahrungen zur Mikrostrukturierung 
mit Firmen und Fraunhofer Instituten, die als Glas-Zulieferer und -
Weiterverarbeiter fungierten. 
Während die Draw-Down-Verfahren für größere Stückzahlen geeignet sind, 
soll die Eignung von additiven Formgebungsverfahren zur Herstellung 
individueller Monolithe mit anisotropen Poren getestet werden. 
Angewendet werden die aktuell forschungsrelevante selektive 
Lasersinterung-Methode sowie die Schwamm-Replika-Technik. Im Zentrum 
der Untersuchung steht die Herstellung mechanisch stabiler Monolithe mit 
anisotropen Kanal- bzw. Luftporen, welche optional unabhängig von den 
Nanometerporen einstellbar sind.  
Parallel dazu soll der Ansatz verfolgt werden die Vorzugsorientierung der 
Nanometerporen in der Glaswand durch Ausrichtung der boratreichen 
Phase zu realisieren. Erste Untersuchungen von Barascu et al. 15 zeigen, dass 
eine Ausrichtung der Nanometerporen unter Zugbelastung möglich ist. Die 
Proben weisen einen starken Anisotropie-Gradienten auf. Weitere 
Untersuchungen zur Ausrichtung der Nanometerporen in porösen Gläsern 
wurden nach dem jetzigen Stand der Recherche nicht durchgeführt. Ziel der 
Arbeit ist die Untersuchung von Methoden zur Herstellung von homogenen 
anisotropen, porösen Gläsern. Hierzu sollen mechanische, elektrische sowie 
magnetische Einflüsse getestet werden.  
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2. Stand des Wissens und der Technik 
2.1 Einordnung 
Hierarchische Systeme sind in unserer biologischen Umwelt überall 
vertreten. Sie existieren sowohl in einzelligen Organismen als auch im 
komplexen menschlichen Körper.  
Je nach Aufbau wird in drei Kategorien unterteilt:  
¾ eindimensionale (Fasern),  
¾ zweidimensionale (Schichten) und  
¾ dreidimensionale (Poren) Strukturen. 
Dreidimensionale hierarchisch strukturierte poröse Materialien sind aus 
verbundenen Poren mit unterschiedlichen Längen aufgebaut. Es wird 
unterschieden zwischen: 
Nanometerporen16 
x Mikro (< 2 nm),  
x Meso (2 – 5 nm),  
x Makro (> 50 nm) 
und Mikrometerporen 17 
x Kapillarporen ( 1 – 100 ђm) 
x Luftporen (> 100 ђm).  
 
Die formselektiven Eigenschaften und Größe des Trägermaterials 
(Absorbens) bzgl. des Absorbats und der Absorbat / Absorptiv-
Wechselwirkung werden durch die Mikro- und Mesoporen bestimmen. Die 
Makroporen bestimmen die Diffusionseigenschaften und die Zugänglichkeit 
der „Gastmoleküle“ (Absorptiv) zu den aktiven Zentren des Absorbens. 
Besonders bei der Diffusion von Makromolekülen bzw. Molekülen in 
viskosen Systemen haben Makroporen einen großen Einfluss auf die 
Effizienz und Ausbeute der Reaktion18.  
Diese Arbeit beschäftigt sich mit der Erzeugung von dreidimensionalen 
hierarchischen Strukturen auf Basis von VYCOR®-Gläsern. Dies ermöglicht 
die Herstellung von porösen Materialien im Bereich der Meso-Makro-Poren. 
Durch Glas-Phasenseparation, gekoppelt mit einem selektiven 
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Auslaugungsprozess, werden die Poren erhalten 19. Poröse Gläser bieten 
die Möglichkeit sowohl Pulver, Granulat als auch monolithische Formkörper 
zu generieren. Unter einem Monolith wird in dieser Arbeit ein kompakter 
Glasformkörper verstanden. Diese Bezeichnung geht auf eine Vielzahl von 
Veröffentlichungen zurück, welche sich mit der Herstellung von 
nanoporösen VYCOR®-Gläsern beschäftigen 15,20–24. Hierarchisch poröse 
Monolithe bestehen aus einem kompakten Trägermaterial welches aus 
mindestens zwei Porentypen aufgebaut ist. Im Vergleich zu partikulären 
Trägern C weisen die Monolithe einen um den Faktor 2 - 3 geringeren 
Gegendruck auf 19,25. Dies ermöglicht eine potenziell schnellere Trennung 
der Moleküle bei kleineren Drücken. Hinsichtlich ihres Packungszustandes 
zeigen sie jedoch eine größere Beständigkeit gegenüber partikulären 
Trägern. Die höhere Permeabilität der Monolithe senkt das Risiko der 
Obstruktion D. Aus hierarchischen Makro- und Mesoporen bestehende 
Monolithe sind jedoch fragile Materialien. Sie neigen stärker zur 
strukturellen Heterogenität (Matrix-Rand-Effekte) und Formdeformationen.  
Aktuell werden poröse VYCOR®-Gläser mit hierarchischem, isotropen 
Aufbau (Makro / Mesoporen + Kapillarporen) unter Verwendung von 
anorganischen Salzen hergestellt. Die Mikrometer großen Salzpartikel 
(Füllstoffe) definieren letztlich die Kapillarporen 26. Alternativ lassen sich 
poröse Gläser mit einer hierarchisch Nanometer- / Mikrometer-Textur über 
die Schwammreplika-Technik herstellen 27. Auf diese Methode wird später 
genauer eingegangen (Kapitel 2.4.2).  
Ziel dieser Arbeit ist die Herstellung anisotroper Strukturen im 
Nanometer- und / oder Mikrometerbereich. Eine Herstellungsmöglichkeit 
von anisotropen ђm-Poren in porösen Gläsern bieten die Sol-Gel-Imprint-
Verfahren. Hierbei werden gezielt Kapillarporen an der Oberfläche von 
nanoporösen Gläsern gebildet23. Die Erzeugung von Mikrometerporen 
(Luft- bzw. Kanalporen) kann ebenfalls unter Anwendung von keramischen 
Prozessen erfolgen, welche speziell zur Herstellung von zellulären 
Strukturen mit Porengrößen im Mikrometer- bis Millimeterbereich 
entwickelt wurden. Die Eigenschaften zellulärer Feststoffe sind von den 
                                              
C Gepresste Partikel mit Durchmessern < 8 – 10 ђm 
D Verstopfung 
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reinen Materialeigenschaften, der TopologieE sowie deren WerkstoffdichteF 
abhängig. 
Scheffler et al. 28 klassifizierten zelluläre Materialien nach ihren 
Herstellungsverfahren in: 
x Keramische Schwämme 
x Honigwaben 
x periodische dreidimensionale Strukturen 
x Verbundene Fasern (Faserfließe und –Matten) 
x Mikrozelluläre Keramiken aus Holz 
x Kohlenstoffschwämme 
x Glasschwämme 
x Hohlkugeln  
x Zelluläre Betone 
In dieser Arbeit werden drei Formgebungsansätze für zelluläre Werkstoffe 
(Honigwaben, periodische dreidimensionale Strukturen, Glasschwämme) 
verfolgt, welche die Möglichkeit geben Glasmonolithe mit einer 
hierarchischen porösen Struktur zu generieren und darüber hinaus eine 
anisotrope Porenorientierung zu ermöglichen.  
Nachfolgend werden die Grundlagen der Herstellung von porösen Gläsern 
auf Basis der VYCOR®-Gläser sowie die Erzeugung von Glasschwämmen, 
dreidimensionalen periodischen Strukturen und von Honigwabenstrukturen 
dargestellt. 
  
                                              
E Räumliche Anordnung, hier die Verknüpfung zwischen den „Zellen“ 
F Masse bezogen auf das Gesamtvolumen des Formkörpers 
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 Poröse Gläser 2.2
Poröse Gläser auf Silica-Basis bestehen zu 96 – 98 % aus einem 
schwammartigen nanoporösen SiO2-Skelett (Netzwerk) welches zudem 
Cristobalitphasen an der Porenoberfläche und / oder feindisperses SiO2 in 
den Poren enthalten kann29.  
Poröse Gläser zeichnen sich durch eine enge Porenverteilung, spezifische 
Oberflächen im Bereich von 20 bis 500 m²/g, ein Porenvolumen bis zu 
2 cm³/g und eine Porosität von unter 50 % aus 22. Sie sind beständig gegen-
über organischen Lösungsmitteln, Mineralsäuren und pH-Werten < 9. Im 
Vergleich zu anderen Adsorbenzien (Kieselgele, Zeolithe) weisen sie eine 
höhere mechanische Beständigkeit auf. Je nach Porengröße können diese 
Materialen optisch transparent sein. Sie weisen eine hohe Oberflächen-
polarität auf, wodurch sie für eine Vielzahl von Beschichtungen geeignet 
sind 22,29. Sie können als Formkörper mit beliebiger Gestalt und Textur 
hergestellt werden. Beispielsweise ist poröses Glas als Granulat bzw. Pulver 
für chromatographische Anwendungen 30,31, in Form von Hohlkugeln für die 
zielgenaue und zeitgesteuerte Abgabe von Medikamenten 31, Membranen 
und Zylinder als Filter und Sensorträgermaterial32 in unterschiedlichsten 
Dimensionen erhältlich.  
Poröse Gläser werden unter anderem aus Alkaliborosilicatgläsern mit einer 
Zusammensetzung im Bereich der Borsäureanomalie (vgl. Abb. 1) 
hergestellt. Diese Gläser neigen zur spinodalen Entmischung. Während 
einer Wärmebehandlung separiert das Glas in eine natriumboratreiche und 
eine silicatreiche Phase. Die separierten Phasen weisen eine 
Durchdringungsstruktur auf. Über eine saure Extraktion wird die 
natriumboratreiche Phase herausgelöst. Damit steht die finale 
Schwammstruktur im direkten Zusammenhang mit der Entmischung und ist 
über diese steuerbar. Die Zusammensetzung des ternären 
Alkaliborosilicatglases bestimmt überwiegend das Porenvolumen. Die 
Wärmebehandlung und Extraktion haben maßgeblich Einfluss auf die 
Porenform, -anzahl und -größe. Diese Abhängigkeiten in Korrelation mit den 
Eigenschaften der porösen Gläser werden im folgenden Kapitel genauer 
besprochen. 
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Abb. 1: Schematische Darstellung der Mischungslücke (A) eines VYCOR®-Glases 
und der freien Energie bei T1; ternäres Phasensystem des Na2O-B2O3-SiO2 
Systems mit schraffierten Entmischungsbereichen nach Heyer (B) mit Angaben 
zur Lage der Anomaliegeraden (C), optimalen Linie nach Nordberg und Hood 
(OL), Subliquidusentmischung nach Hager, Hähnert und Hinz (E), Boraxlinie (D) 
und der Entmischungslinie nach Molcanova (M) 29 sowie der in dieser Arbeit 
verwendeter Gläser (Glas 60 in rot, Glas 70 in gelb). 
2.2.1 Entmischung von Alkaliborosilicatgläsern 
Liegt die Zusammensetzung der Glasschmelze zwischen zwei stabilen 
Verbindungen, so neigen Gläser zur Entmischung. Es können alle 
Übergangsstadien zwischen homogener Mischung bis hin zur vollständigen 
Phasentrennung auftreten. 29,33 Wichtige Kriterien für die Entmischung sind 
die ionische Feldstärkendifferenz in der Schmelze, die Stabilität und 
Löslichkeit von Mikrophasen sowie die Volumenbeanspruchung der 
unterschiedlichen Strukturelemente. Die Mikrophasen binärer Systeme 
streben definierte stabile chemische Verbindungen an. Der Grad der 
Unterkühlung und die Stabilität der einzelnen Strukturelemente bestimmen 
die Zusammensetzung der Mikrophasen.   
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Alkaliborosilicatgläser sind aus SiO2, MexO G und B2O3 aufgebaut. Besonders 
gut ist das Na2O-B2O3-SiO2-System untersucht, wobei auch natriumfreie 
Gläser entmischen. Sie besitzen eine verdeckte Mischungslücke H . Die 
kritische Temperatur (Tk, Abb. 1 A) liegt unterhalb der Liquiduskurve. Im 
metastabilen Bereich der Mischungslücke erfolgt die Phasentrennung 
(Subliquidusentmischung) unter Abgabe von Energie Gl. (1). Für die 
Stabilität einer binären Mischungslücke bei konstanter Temperatur (ܶ) und 
konstantem Druck (݌) gelten folgende Zusammenhänge34,35: 
mit: 
ܩ: Gibbs´sche Energie (freie Energie) ݔǣ Zusammensetzung 
 
Grenze Stabilität /Metastabilität:                ቀడమீడ௫మቁ௣ǡ் ൐ Ͳ  
 (1) 
 
Spinodal:                               ቀడమீడ௫మቁ௣ǡ் ൌ Ͳ 
 (2) 
 
Instabilität:                                ቀడమீడ௫మቁ௣ǡ் ൏ Ͳ 
 (3) 
 
Die Abb. 1 A stellt die Abhängigkeit der freien Energie (G) von der 
Zusammensetzung dar. Das Gebiet der metastabilen Entmischung liegt im 
Bereich der Zusammensetzung von e - f und g - h. Hier führen bereits kleine 
Änderungen zur Erhöhung der freien Energie. Die Phasentrennung setzt ein, 
wenn die kritische Keimbildungsenergie erreicht ist. Der Prozess der 
Phasentrennung erfolgt nach dem Prinzip der nichtstationären, homogenen 
Keimbildung (binodale Phasenseparation) 29,36,37.  
Im Bereich des spinodalen bzw. des instabilen Entmischungsbereichs 
(zwischen f und g, den Wendepunkten im G-x-Diagramm) bewirkt eine 
Änderung der Zusammensetzung eine Verringerung der freien Energie. 
Dadurch kommt es zu einer spontanen Entmischung nach dem 
Spinodalmechanismus 38–42. Dieser wurde mathematisch mittels 
Differentialgleichungen von Tomozawa et al. und Takamori et al. für 
                                              
G  Oxide der ersten (Me2O, Alkalielemente) und zweiten (MeO, Erdalkalielemente) Hauptgruppen-  
    elemente.  
H Mischungslücke welche unterhalb der Liquiduskurve liegt. 
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Natriumborosilicatgläser berechnet 43,44. Die Berechnung basieren auf dem 
Prinzip der Borsäureanomalie. Hierbei wird eine Änderung der 
Borkoordination von dreifach koordinierten BO3-Gruppen ([3]B) zu vierfach 
koordinierten BO4-Tetraedern ([4]B) 45,46 angenommen (Abb. 2).  
 
Abb. 2: Strukturelemente von Boratgläsern (Boroxolring: Strukturelement der 
Boratgläser, Triborat: Strukturelement der Na2O-B2O3-Gläser). 
Durch die Umwandlung der Natriumborat-Gruppen wird der Anteil an 
nichtbrückenbindenden Sauerstoff-Atomen (NBO) verringert. Der Unter-
schied in der Raumbeanspruchung führt zu einer Phasentrennung.  
Mittels NMR-Studien zeigten Du und Stebbins47,48, dass während des 
Entmischungsprozesses von Natriumborosilicatgläsern der Anteil [4]B zu [3]B 
nahezu konstant bleibt. Sie konnten ausschließlich eine Umwandlung von 
Boroxolringen [3]B (ring) in singuläre BO3-Gruppen [3]B (non-ring) 
beobachten. 
Die [3]B (non-ring) Gruppen tendieren zur Mischung mit den Silicatgruppen, 
während [3]B (ring)-Gruppen ausschließlich untereinander agglomerieren. 
Durch die Umwandlung wird die Heterogenität im Glas gefördert, was sich 
in einer Verringerung der Si-O-B-Einheiten wiederspiegelt. Die Studien 
deuten darauf hin, dass die Ausgangsgläser heterogen sind.  
Weiterhin konnten sie zeigen, dass der Anteil der BO3-Boroxolring-Gruppen 
im Ausgangsglas relativ unabhängig von Na2O/B2O3 Verhältnis ist, während 
der der nicht-BO3-Ring-Gruppen mit steigendem Na2O Anteil abnimmt und 
in BO4-Gruppen umgewandelt wird. Auch andere Autoren 49–53 wiesen nach, 
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dass mit steigendem Natrium-Gehalt die Anzahl an BO4-Tetraedern und die 
Ausprägung der Phasentrennung bis 16 mol-% Na2O zunimmt. Ab 
16 mol-% Na2O werden aus den Boroxolringen zunehmend Tetraborat-, 
Penta-, Triborat- Baugruppen gebildet (Abb. 2). Dies führt zu einer 
geringeren Entmischung. Die Phasenseparation ist bei einem Na2O zu B2O3 
Verhältnis von 16 : 84 (Lage der Anomaliegeraden) am größten. 29,54,55 
Für das System Na2O-B2O3-SiO2 wird die optimale Zusammensetzung zur 
Herstellung poröser Gläser wie folgt angegeben 56: 
SiO2:   55 – 70 Gew.-% 
Na2O:  10 - 0,1 Gew.-% 
B2O3   Differenz zu 100 Gew.-%. 
 
Liegt die Zusammensetzung außerhalb des oben angegebenen Verhältnisses 
entstehen tropfenförmige Entmischungsbereiche. Um säurestabile Gläser 
zu erhalten muss der Anteil an SiO2 über 50 % liegen. Erst ab dieser 
Konzentration übernimmt das SiO2 die Matrixfunktion (Abb. 3). 
 
Abb. 3: Schematische Darstellung der Entmischung von Alkaliborosilicatgläsern 
in Abhängigkeit von der Zusammensetzung (SiO2-Gehalt nimmt von A < B < C zu) 
nach Heyer und nach Vogel 29,33. 
Die theoretische Betrachtung beschreibt einen Konzentrationsausgleich 
längs der Konode. Dieser Strukturbildungsprozess ist zudem von kinetischen 
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Faktoren beeinflusst. Zunächst erfolgt die Primärentmischung in eine 
boratreiche und eine silicatreiche Phase. Beide Phasen besitzen eine 
unterschiedliche Löslichkeit ineinander und unterschiedliche Viskosität. 
Anders als in Abb. 1 A ist die tatsächliche Mischungslücke asymmetrisch 57. 
Dies bedingt eine geringere Löslichkeit der Na2O-B2O3 Phase in SiO2 (steile 
rechte Flanke) als SiO2 in Na2O-B2O3. 
Während der Abkühlung entmischen die beiden Primärphasen erneut. Es 
erfolgt eine Übersättigung der Primärphasen, die zur Ausscheidung der 
Sekundärphase führt. Aufgrund der höheren Löslichkeit ist der Anteil an 
SiO2-Sekundärausscheidungen in der natriumboratreichen Phase größer als 
Na2O-B2O3-Sekundärausscheidungen in der SiO2-reichen Phase (Abb. 3) 42,58.  
Zusatzkomponenten wie beispielsweise NiO, CuO, Fe2O3, P2O5, Al2O3, CaO, 
TiO2, und NaF, reichern sich fast vollständig in Mikrophasen mit der jeweils 
besten Koordinationsmöglichkeit an. Kationen werden abhängig von 
Feldstärke und Koordination in Phasen mit höherem Anionengehalt 
angereichert. Um der Entmischung bei der Wärmbehandlung entgegen-
zuwirken wird den Gläsern bis zu 4 Gew.-% Al2O3 hinzugefügt. Al2O3 und 
CaO hemmen die Phasenseparation 59, während TiO2 und P2O5 diese 
fördern 60. Durch die Verwendung von PbO und Al2O3 werden poröse Gläser 
mit einer hohen spezifischen Oberfläche, sehr großen Porenvolumina und 
großem Mesoporenanteil gebildet. P2O3 und NaF führen hingegen zu 
geringer Porosität und großen Mikroporenvolumina 61–64. Alternativ kann 
man statt Natrium auch andere Alkali- oder Erdalkalikationen nutzen. 
Hierbei steigt die Heterogenität der Ausgangsgläser von K < Na < Li. Dieser 
Trend korreliert mit der größer werdenden Mischungslücke. Auch sind 
Mischalkalikombinationen möglich. 65 
Einfluss der Wärmebehandlung auf die Porenbildung: 
Der Einfluss der Wärmebehandlung soll an Hand der Gläser der 
Zusammensetzung  
Glas 60:  60 Gew.-% SiO2, 30 Gew-% B2O3,  10 Gew-% Na2O 
Glas 70:  70 Gew-% SiO2,  23 Gew-% B2O3,  07 Gew-% Na2O 
 
dargestellt werden. Auch durch eine schnelle Abschreckung des Glases 70 
aus der Schmelze lässt sich eine geringfügige Phasenseparation nicht 
vermeiden. Dies wird für die Erzeugung von Mikroporen < 1 nm ausgenutzt. 
Durch eine nachträgliche Wärmebehandlung wird die Porengröße erhöht. 
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Es gilt: Je höher die Wärmebehandlungstemperatur und -zeit, desto größer 
ist die finale Pore. Hierbei ist der Einfluss der Temperatur signifikant größer 
als der Einfluss der Zeit (s. Abb. 4 und Abb. 5).  
 
Abb. 4: Abhängigkeit der Porengröße von der Temperatur 66,67 für Glas 60 (rot) 
und 70 (schwarz). Extraktionsbedingungen: 3 M HCl , T = 90°C, t = 2 h; 0,5 M 
NaOH, T = RT, t = 2 h. 
 
Abb. 5: Abhängigkeit der Porengröße von der Zeit 29,67 für Glas 70. Extraktions-
bedingungen: 3 M HCl , T = 90°C, t = 2 h; 0,5 M NaOH, T = RT, t = 2 h. 
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Die treibende Kraft des Vergröberungsprozesses bei der Wärmebehandlung 
ist die Minimierung der Oberflächenspannung. Der Prozess ist durch die 
Diffusion begrenzt. Charakteristisch ist, dass die Struktur statistisch ähnlich 
bleibt, die Morphologie sich jedoch in Abhängigkeit vom Wachstumsprozess 
verändert. Der finale Primärphasenradius ܴ௉ist von der dritten Wurzel der 












݆ ൌ ܯܿ׏Ɋ  (6) 
׏Ɋ ؆  ߛܴ௉ଶοܿ
  (7) 








  (9) 
 
mit:  
ܴ௉: Radius der charakteristischen Domänengröße einer Phase 
ߛ: Grenzflächenspannung ݆ǣ Teilchenstrom 
ܦ: Interdiffusionskoeffizient ܿǣ Volumenkonzentration
௠ܸǣ Molares Volumen Ɋǣ Chemisches Potential 
ݐ: Wärmebehandlungsdauer ܯǣ Partikelmobilität 
݇: Boltzmannkonstante Ɋǣ Chemisches Potential 
ܶ: Temperatur Ɋοܿǣ Osmotischer Druck 
οܿ: Volumenkonzentrationsänderung 
an der Grenzfläche 
  
    
Zudem ist der Vergröberungsprozess von der thermischen Vorgeschichte 
und der chemischen Zusammensetzung des Glases abhängig 41. Mit 
zunehmender Vergröberung (größerer Porendurchmesser) nimmt die 
spezifische Oberfläche ab. Das Porenvolumen nimmt geringfügig zu (siehe 
Abb. 6).69–71 
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Abb. 6: Änderung des Porenvolumens (schwarz) und der spezifischen 
Oberfläche (blau) mit zunehmender Temperatur am Beispiel von Glas 70 67. 
Ein größerer Boratanteil im Glas führt zu größeren Poren und 
Gesamtporenvolumen. Deshalb ist das Glas 60 nicht zur Herstellung von 
Mikroporen geeignet.  
Temperaturen im oberen Entmischungsbereich (Abb. 1 A (T > T1)) führen zu 
veränderten Porenstrukturen aufgrund der höheren Phasenlöslichkeit. Der 
Anteil an Sekundärausscheidungen in den Primärphasen nac dem Abkühlen 
nimmt zu. Die Viskosität der natriumboratreichen Phase nimmt stärker zu 
als der SiO2-reichen Phase ab. Ab Temperaturen oberhalb von 585 °C wird 
im Glas 70 signifikant mehr SiO2 in die Boratphase eingelagert [65-67]. Durch 
Zunahme von feindispersem Silica in den Poren steigt die spezifische 
Oberfläche an und die Porosität wird gesenkt. Damit maskiert das 
feindisperse Silica die tatsächliche Porengröße 72. Bis 740 °C ist das Glas 
formstabil. Die kritische Temperatur (Tk) des Glases 70 liegt bei 760 °C 69.  
Eine Wärmebehandlung im Bereich der Entmischungsgrenze begünstigt die 
Kristallisation von Cristobalitsphäroliten (Aktivierungsenergie, 
ܧ௔ ൌ  110 kJ/mol) 73. Sie wachsen lamellenförmig und radial um das 
Kristallisationszentrum. Des Weiteren kann es zur Bildung von ɲ-Quarz, 
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ß-Quarz, NaBSiO4 sowie hexagonalem, ortho-rhombischem und 
monoklinem Tridymit in porösen Gläsern kommen 74–76.  
2.2.2 Extraktion der natriumboratreichen Phase und des feindispersen 
Silica 
Zur Herstellung poröser Gläser muss die Na2O-B2O3-Primärphase aus dem 
spinodal entmischten Glas herausgelöst werden. Die Extraktion der 
natriumboratreichen Phase kann über Wasser, Alkohol, anorganischen bzw. 
organischen Säuren und in Kombinationen mit Salzlösungen erfolgen. 
Im Anschluss ist es möglich das feindisperse Silica (SiO2-Sekundär-
entmischungsphase in der Na2O-B2O3-Phase) mit Wasser oder Säure unter 
hydrothermalen Bedingungen im Autoklaven oder mittels alkalischer 
Lösung aus dem Netzwerk zu entfernen. Alternativ können dazu auch 
ammoniakalische oder aminhaltige Lösungen bzw. Flusssäure verwendet 
werden. Hierbei ist zu beachten, dass bei diesem Prozess das Netzwerk 
ebenfalls angegriffen wird und es damit zur Porenaufweitung kommt. 
Während der Extraktion findet Diffusion statt. Dieser Prozess ist von der 
Glasoberfläche, deren Zugänglichkeit, dem Lösungsmittel (Art & Konzen-
tration) sowie den Extraktionsbedingungen (Zeit, Temperatur) abhängig. Die 
Löslichkeit der extrahierbaren Phase sowie das Verhältnis Extraktionsmittel 
zu Ausgangsglas beeinflussen zudem den Prozess. Die Extraktions-
geschwindigkeit wird auch von den Zusatzkomponenten im Alkaliboro-
silicatglas beeinflusst 29,77,78. Während der Extraktion erfolgt zunächst die 
Ausbildung einer porösen Oberflächenschicht, welche sich für Glasgranulat 
nach der Extraktionskinetik des 2. Fick´schen Gesetzes beschreiben lässt. 
Der Diffusionskoeffizient nimmt mit steigendem pH-Wert (pH: 1 - 8) ab. 
Anschließend erfolgt aufgrund der steigenden Zerstörung des 
Glasnetzwerkes eine Zunahme des Gesamtporenvolumens. Bei pH-Werten 
< 12 erfolgt im Falle von Alkalisilicatgläsern eine Gelschichtbildung, welche 
der Zunahme des Diffusionskoeffizienten entgegenwirkt. PH-Werte über 12 
führen zur vollständigen Zerstörung des Netzwerkes, wodurch der effektive 
Diffusionskoeffizient steigt. 
Ziel der Extraktion ist es, poröse und spannungsfeie Gläser zu erhalten. 
Während der Extraktion zeigen poröse Gläser in Abhängigkeit von der 
Zusammensetzung, ihrer thermischen „Vorgeschichte“ und den Temper-
bedingungen ein Quell- oder Schrumpfverhalten. Im Falle eines 
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Schrumpfens entstehen Spannungen in der Natrium-Borat-Phase, die zu 
Rissen parallel zur Phasengrenze führen. Quellerscheinungen sind in der 
silicatreichen Phase lokalisiert. Sie führen zu Rissen senkrecht zur 
Phasengrenze. Demnach tragen Quellerscheinungen verstärkt zur 
Verringerung der mechanischen Stabilität der porösen Gläser bei 29. Für 
jede Entmischungstemperatur gibt es eine Zeit, bei der keine Quellung oder 
Schrumpfung eintritt (Abb. 7). Aufgrund der Abhängigkeit von der 
thermischen Vorgeschichte müssen diese jedoch für jedes hergestellte Glas 
neu bestimmt werden. 
 
Abb. 7: Einfluss der Wärmebehandlung auf Schrumpf- und Quellverhalten 
während der sauren Extraktion 29. 
Durch den Einbau von bis zu 4 Gew.-% Al2O3 wird das Schrumpf- und 
Quellverhalten der Gläser minimiert. Al2O3 verringert zudem die 
Extraktionsgeschwindigkeit 29,79–81. Der Einsatz von Salzen (z. B.: NaCl, KCl, 
NH4Cl oder B2O3) in der Extraktionslösung hat einen vergleichbaren Einfluss 
auf das Quell- und Schrumpfverhalten 29,40,72,77,82–84.  
Bei der Extraktion der Na2O-B2O3-Phase mit Wasser muss darauf geachtet 
werden, dass sich kein basischer pH-Wert in der Lösung einstellt, da sonst 
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das SiO2-Gerüst angegriffen wird. Durch Verwendung von Säuren als 
Extraktionsmittel lässt sich die Problematik umgehen. Als Säuren werden 
häufig Salz-, Salpeter- oder Schwefelsäure mit Konzentrationen von bis zu 
6 mol/l zur Extraktion eingesetzt 29. 
Während der sauren oder neutralen Extraktion wird das Natriumborat 
herausgelöst. Das feindisperse Silica verbleibt in den Poren und führt zu 
einer Erhöhung der Oberfläche des porösen Glases. Nach der Auslaugung 
wird die Porengröße und Porosität durch die Größe und Geometrie der 
feindispersen Silicapartikel, sowie deren Abstand zueinander und zur 
Porenwand bestimmt. Das feindisperse Silica „blockiert“ die Poren und 
maskiert die tatsächliche Porengröße 58.  
Toquer et. al 85 zeigten, dass bei geringen Säurekonzentrationen (0,1 M HCl) 
die Auslaugung durch die Diffusionsgrenzschicht zwischen der SiO2-reichen 
und natriumboratreichen Phase begrenzt ist. Die Löslichkeit des 
feindispersen SiO2 ist bei dieser Säurekonzentration am größten. Dadurch 
werden Mesoporen mit einer geringen Oberfläche erhalten. Ein Anstieg der 
Salzsäurekonzentration zwischen 0,3 - 0,7 M führt zu einer vollständigen 
Lösung der natriumboratreichen Phase. Die Löslichkeit des SiO2 nimmt mit 
steigender Konzentration ab. Es folgt die Bildung von feinverteiltem Silica in 
den Poren. Diese beiden Effekte führen zum Erhalt größerer Oberfläche, 
Porendurchmesser und Porosität. Eine längere Extraktionszeit verringert die 
Oberfläche, da mehr SiO2 gelöst und aus den Poren herausgespült wird.  
Ab einer Konzentration von 1 M setzt die Hydrolyse und Kondensation des 
feindispersen Silica ein. Dadurch werden größere Silicapartikel mit kleinerer 
Oberfläche gebildet. Der Mesoporendurchmesser wird erhöht. 
Die Konzentration der Säure bestimmt sowohl die Textur des feindispersen 
Silica als auch die Extraktionsgeschwindigkeit. So wurde die Bildung von 
linearen Ketten sphärischer Partikel (c < 1 M HCl) und zylindrischen Formen 
(c = 1 – 3 M HCl) nachgewiesen 63,86–88. Zusätze wie KCl verringern die 
Polymerisation des sekundären Silica in den Poren. Dadurch erhöht sich die 
spezifische Oberfläche des porösen Glases 89. Eine Erhöhung der 
Säurekonzentration von 1 M zu 3 M führt zu folgenden Effekten 90: 
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a) Verringerung der spezifischen Porenoberfläche (Verringerung des 
feindispersen Silicaanteils) 
b) Verringerung des Meso- und Mikroporenanteils (Erhöhung der 
Koordinationszahl des feindispersen Silica, Globuli mit größeren 
Radien) 
c) Erhöhung des Radius der Mesoporen 
d) Bildung von Mikroporen (0,4 - 0,5 nm). 
Eine Konzentrationserhöhung auf 3 M führt zudem zu einer Verringerung 
der Oberfläche aufgrund der stärkeren Zusammenlagerung des 
feindispersen SiO2. Hierbei kann es auch zur Verstopfung der Poren 
kommen 85. Für die Na2O-B2O3-Phase wird mit 3 M Salzsäure (T = 90 - 98 °C) 
eine ideale Extraktionsgeschwindigkeit erreicht 29,56,79–81,91–94. Im Falle eines 
plattenförmigen Glases 70 wird die Extraktionsgeschwindigkeit mit der 
Größenordnung 1 mm/Tag angegeben (nicht linear) 29, wobei kein lineare 
Zeitabhängigkeit besteht. Ist der Gleichgewichtszustand erreicht, erfolgt die 
Auslaugung nach dem Diffusionsprinzip und wird somit kinetisch 
kontrolliert 95,96. 
Glas 70, das direkt aus der Schmelze abgekühlt und im Anschluss in 3 M 
Salzsäure bei 60 °C extrahiert wurde, besitzt Porengrößen von 3 – 4 nm. Der 
effektive Diffusionskoeffizient I  der Extraktion wurde mit 4 כ10-6 cm²/s 
bestimmt 29.  
Für einige Anwendungen ist es von Bedeutung, das feindisperse Silica aus 
den Poren zu entfernen. Eine Auflösung des feindispersen Silica aus den 
Poren erzeugt ein meso- bis makroporöses Glas mit einer monomodalen 
Porenverteilung. Dies führt zu einer signifikanten Erhöhung des 
Mesoporenvolumens unter Verringerung des Mikroporenvolumens. Dieses 
korreliert mit der Verringerung der spezifischen Oberfläche der 
Mesoporen 63. Die Auflösung von feindispersem Silica beginnt bei milderen 
Bedingungen als die Auflösung des Glasnetzwerkes. So werden in Wasser 
bei 0 bis 100 °C bereits geringe Mengen an feindispersen SiO2 aufgelöst (bis 
zu 0,05 Gew.-%). Durch die Erhöhung der Temperatur auf 350 °C kann die 
Auflösung auf 0,22 Gew.-% erhöht werden 29.  
                                              
I Dieser ist stark von den Diffusionsströmen der Protonen in den Poren und damit von der Porengröße und 
der Entmischung abhängig. Dobycin et al. bestimmten einen Diffusionskoeffizienten von 4כ10-6 cm²/s bis 
6כ10-7 cm²/s für Poren um die 1,6 nm mit T ൑ 98°C 29. 
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Für die Extraktion von feindispersen SiO2 mit NaOH/KOH wird eine 
Konzentration von 0,5 M bei 20 – 25 °C für 6 h empfohlen. Im Falle von 
Glaskugeln mit einem Durchmesser von 3 mm verringert sich die Zeit auf 
2 h (25 °C) 63,97. Alternativ können auch NH3, CH3NH2 oder Harnstoff zur 
Lösung des feindispersen Silica genutzt werden. Des Weiteren wird auch 
Flusssäure angewandt. Hierbei wird jedoch die Oberflächenchemie durch 
die Entfernung der OH-Gruppen und den Ersatz mit Fluoridionen verändert. 
Des Weiteren kommt es zu Texturveränderung aufgrund einer 
Porenaufweitung durch Angriff bzw. Auflösung des Glasnetzwerkes 98. 
Durch eine längere Extraktionsdauer und/oder aggressiveren Bedingungen 
(erhöhte Temperatur, erhöhte Konzentration und aggressivere Lösungs-
mittel) nimmt der Angriff auf das Glasnetzwerk zu. Dadurch können größere 
Porendurchmesser und Porenvolumina erzeugt werden. Dies führt zu einer 
Verringerung der mechanischen Stabilität aufgrund reduzierter Wandstärke 
und zu einer Abnahme der spezifischen Oberfläche.  
Durch gezielte Kombinationen der Glaszusammensetzung, Wärmebe-
handlung und Extraktionsbedingungen ist es möglich, eine Vielfalt von 
porösen Texturgrößen herzustellen. 
2.2.3 Eigenschaften poröser Gläser 
Poröse Gläser besitzen eine komplexe, hoch vernetzte dreidimensional 
ungeordnete Mikrostruktur. Ein großer Anteil an Poren ist verbunden. Es 
existieren aber auch so genannte Sackporen die nicht zum nutzbaren 
Porenvolumen beitragen.58  
Textureigenschaften poröser Gläser 
Die Textureigenschaften sind sowohl von der Zusammensetzung als auch 
der Wärmebehandlung sowie den Extraktionsbedingungen abhängig. Sie 
können mittels diverser Methoden wie beispielsweise über N2-
Adsoption 99,100, Hg-Intrusionsmessung, Röntgenkleinwinkelstreuung 
(SAXS) 86,101–103, elektronenmikroskopische Aufnahmen, optische Rauhig-
keitsmessung 104 und Transmissions-/Reflexionsmessungen 105,106 ermittelt 
werden. Die Porenstruktur meso- und makroporöser Gläser ähnelt 
zylindrischen Poren mit kugelförmigen Erweiterungen29,63,107. Solche Poren 
werden als flaschenförmig bezeichnet 29,108. Mikroporöse Gläser zeigen 
zylindrische Poren. Das Porenvolumen entspricht dem herausgelösten 
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Anteil an Boratphase und feindisperser Silica. Die Porosität von 
mikroporösen Gläsern liegt bei ca. 30 %, während meso- bis makroporöse 
Gläser eine Porosität von bis zu 70 % erreichen 109. Poröse Gläser besitzen 
eine enge Porenverteilung mit einstellbaren Porengrößen und einer isotrop 
verteilten Hohlraumstruktur. Für ein Glas bei gleicher Zusammensetzung 
und gleichem Porenvolumen können unterschiedliche Porengrößen, 
Porenanzahl und innere Oberflächen generiert werden. Für poröse Gläser 
schwankt die Porengrößenverteilung ± 10 % (monodisperse Porengrößen-
verteilung). 29,110,111 
Im Falle des Glases 70 kann eine monodisperse Porenverteilung durch 
Wärmebehandlung bei T ч 600 °C hergestellt werden. Höhere 
Temperaturen führen zu einer Verringerung des monodispersen Anteils 
(Porenvergröberung und Zunahme des feindispersen Silica 29.  
Die Molekularsiebeigenschaft poröser Gläser ist von dem Verhältnis 
Porengröße zu Molekülgröße abhängig. Hierbei handelt es sich um einen 
rein geometrischen Effekt. Poröse Gläser mit einer Porengröße zwischen 
0,27 – 1 nm sind vergleichbar mit Zeolith-Molekularsieben (0,3 nm ൑
݀௉௢௥௘ ൑ 1 nm). Darüber hinaus eignen sie sich zur Trennung größerer 
Moleküle (1 ൑ ݀ ൑ 1000 nm) z. B. Viren aus Eiweißlösungen (݀ ൎ 200 nm). 
Temperaturen zwischen 600 – 800 °C bewirken eine Änderung der Struktur 
und der Formgeometrie (Abb. 8). Hierbei erfolgt eine Verkleinerung der 
Oberfläche unter Minimierung der Oberflächenenergie. Ab Temperaturen 
über 600 °C erweicht das feindisperse Silica in den Porenräumen. Hierbei 
verhält es sich wie ein korpuskular aufgebautes Kieselgel. Es sintert eher als 
das poröse Glasgerüst. Die Regruppierung des feindispersen Silica unter 
Erhöhung der Packungsdichte resultiert in der Erhöhung des Mesoporen-
anteils unter Verringerung des Mikroporenvolumens. Temperaturen 
> 700 °C führen zu einer Erweichung des Glasnetzwerkes, welches in einer 
Abnahme des spezifischen Porenvolumens und der Bildung weiterer Poren 
mit breiter Größenverteilung resultiert. Zudem setzt die Bildung von 
Cristobalit ein. Des Weiteren steigt die Beweglichkeit der Borat- und 
Natriumionen an. Es folgt ein Ionenaustausch zwischen Oberfläche und 
Volumen. Der Anteil an Natrium an der Oberfläche steigt an, wodurch die 
Neigung zur Kristallisation erhöht wird (Na+ wirkt als Keimbildungszentrum 
für Cristobalit). Über 750 °C erfolgt der Porenverschluss aufgrund des 
Stand des Wissens und der Technik   21 
viskosen Fließens und der Erweichung des Silicatnetzwerkes 20,112–117. Des 
Weiteren gilt, je kleiner die Porengröße, desto größer ist die Schrumpfung 
der Gläser bei geringeren Temperaturen 112.  
 
Abb. 8: Einfluss der Temperatur auf die Textur poröser Gläser 115. 
Oberflächeneigenschaft poröser Gläser 
Verglichen mit anderen Adsorbermaterialien wie Aktivkohle, Kieselsäure 
oder Zeolith weisen poröse Gläser eine geringere spezifische und polare 
Oberfläche auf 109. Sie eignen sich trotzdem zur selektiven Adsorption von 
Molekülen mit differenzierten Polaritäten 29,97. Poröse Gläser besitzen eine 
wesentlich größere Säurestabilität und Wasserfestigkeit. Die Oberflächen 
poröser Gläser sind gering negativ geladen 97. Dadurch adsorbieren basische 
Farbstoffe irreversibel. Die Oberflächenladung poröser Gläser beträgt um 
die 7*106 V/m, mit Ag+ beträgt sie 60 - 55*105 V/cm 118. Die chemischen 
Eigenschaften poröser Gläser sind von der Oberflächendichte der 
Silanolgruppen (4,2 - 5,7 OH-Gruppen pro nm² ) abhängig 29. Die Dichte an 
OH-Gruppen wird von dem Ordnungsgrad des SiO2 bestimmt. Es wird 
zwischen isolierten (Typ A, keine Bildung von 
Wasserstoffbrückenbindungen) und vicinalen OH-Gruppen (Typ B, Bildung 
von Wasserstoffbrückenbindungen) unterschieden. Bei einem Silanol-
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abstand ൎ  0,31 nm treten anormale Adsorptionszentren (vicinale OH-
Gruppen an unterschiedlichen Siliciumatomen, welche nicht zur Ausbildung 
von Wasserstoffbrücken führen) auf. Bei kleineren Abständen bilden sich 
Wasserstoffbrückenbindungen aus. Für die Adsorption sind OH-Gruppen, 
welche keine Wasserstoffbrückenbindungen ausbilden signifikant. Die 
größte Dichte an reaktiven OH-Gruppen wird bei einem Silanolabstand von 
0,31 nm erreicht. 29,119,120 
Bei Temperaturerhöhung auf 200 °C dehydratisiert das physisorbierte 
Wasser. Zwischen 180 °C und 600 °C setzt die Kondensation von 
Silanolgruppen ein. Oberhalb von 600 °C erfolgt eine Zunahme der 
Packungsdichte des SiO2-Gerüsts. Es ist möglich die OH-Gruppen an der 
Oberfläche über Chlorierung, Fluorierung und Methylierung zu 
modifizieren.  
Neben den Si-OH-Gruppen (pKa: 7) treten auch OH-Gruppen an Borzentren 
(B-OH, pKa: 5,1) an der Oberfläche auf. Nach Chapmann und Hair 29,121–123 
beträgt das Verhältnis B : Si an der Oberfläche 1 : 3. Bor wirkt als Lewis-
zentrum und erhöht die Lewis-Acidität an der Oberfläche und fungiert als 
Adsorptionszentrum für Lewis-Basen (z. B. NH3). Der Anteil von Bor an der 
Oberfläche ist größer als der im Volumen. Die Ursache hierfür liegt in der 
unscharfen Trennung der entmischten Primärphasen. So entsteht eine 
Übergangszone zwischen SiO2-reicher und Na2O-B2O3 reicher Phase 29.  
Während bei Raumtemperatur Si-O-Si Gruppen nur teilweise hydrolysieren, 
erfolgt hier bereits eine vollständige Hydrolyse der B-O-Si-Gruppen. Sie sind 
Ionenaustauschzentren. Die elektrostatische Eigenschaft der porösen 
Oberfläche wird bis zu 200 °C von den Si-OH-Gruppen bestimmt, oberhalb 
von 500 °C dominieren die B-OH-Gruppen 29. Neben Si-OH und B-OH-
Gruppen treten Natriumionen an der Oberfläche auf. Der Anteil an Na+ 
bestimmt die Thermostabilität des porösen Glases. Natriumionen an der 
Oberfläche wirken als Chemisorptionszentren z. B. für Ethen 29,124. Al2O3 
wirkt sich positiv auf die Thermostabilität aus. An der Oberfläche wirkt es 
als starke Brönstedsäure 57, Lewis-Zentrum und katalytisches Zentrum für 
z. B. Polymerisationen (HCN, Olefine) 125. 
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Mechanische und optische Eigenschaften 
Poröse Gläser zeichnen sich durch eine geringe Rissbildungsneigung aus. Sie 
besitzen eine Härte von 0,5 GPa und ein ߝ-Modul von 5 GPa. Sie zeigen 
quasi-duktile Eigenschaften. Die Poren agieren als Stress-Konzentrator und 
Regionen für Spannungs-„Plätze“. Im irreversiblen Bereich können poröse 
Gläser externe Spannung besser abbauen als kompaktes Glas 74. Je kleiner 
die Porengrößen (dPore) im Glas sind, desto größer ist maximale Bruchkraft 
(Druckbelastung) bezogen auf eine Membran mit einer Kantenlänge von 
25x25 mm und einer Dicke von 10 mm. Gläser mit Poren < 1 nm wiesen ein 
maximal Kraft von ca. 3,3 N auf, Gläser mit 18 nm Poren brachen bei 1,5 N 
und Gläser mit Poren um die 47 nm zeigten Rissbildungen ab 0,9 N.126 
Poröse Gläser können im IR-Bereich weitgehend transparent 
(Transmissionsgrad ca. 90 %) sein. Die von Li-Ping et al. 127 untersuchten 
Gläser besitzen eine gute Lichtleitung im Bereich von 560 – 760 nm. 
Unterhalb ʄ 䍜 㻌560 nm dominiert die Rayleighstreuung (Rayleigh-
Maximum: 360 – 370 nm). Die Lichtleiteigenschaften können durch Dotier-
ungen und Einstellung der Porengröße angepasst werden (z. B.: Cobalt-
dotierung führt zur Rotverschiebung) 127. Diese Autoren geben keine Werte 
zu den Porengrößen an. Poröse Gläser mit einer Porengröße ч 2 nm 
erscheinen transparent. Poren ш 40 nm führen zu signifikanten 
Transmissionsverlusten 126 im sichtbaren Bereich. Die Gläser erscheinen 
opak.  
 Herstellung von anisotropen Glas-Nanostrukturen 2.3
Anisotrope binodal oder spinodal entmischte nm-Strukturen lassen sich 
mittels mechanischer Belastungen sowie durch Einfluss eines elektrischen 
oder magnetischen Feldes erzielen. 
2.3.1 Zug- und Druckbelastungen 
Die Herstellung von anisotropen Nanometerstrukturen erfolgt überwiegend 
über Druck- bzw. Zugbelastungen im viskosen Zustand. Um diesen Zustand 
final zu erhalten muss die Struktur eingefroren bzw. plastisch verformt 
werden. Nach der thermischen Behandlung unter Zugbelastungen zeigen 
binodal entmischte Glasfasern eine Doppelbrechung im Glas 128–130.  
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Der Wert der Doppelbrechung wird über Kompensatoren bestimmt (z. B. 
Babinet-Kompensatoren) 131. Die Doppelbrechung ist abhängig von den 
Brechzahlen der beiden Primärphasen. Je größer der Brechzahlunterschied, 
desto größer ist die Doppelbrechung 132. Allgemein gilt, dass eine geringere 
Viskosität eine bessere Orientierung der Strukturen ermöglicht. Bei hohen 
Temperaturen ist die Doppelbrechung linear vom Massefluss bei der 
Verformung abhängig 133. Eine Viskosität >1013 dPas führt zu elastischer 
Deformation des Glasnetzwerkes sowie zur Polarisierung von Ionen. Je 
mehr NBO im Glas enthalten sind und je größer die Kationenanzahl, desto 
stärker ist das Glas polarisierbar 134. Unter 1013 dPas erfolgt die 
viskoelastische Deformation. Hierbei können z. B. in Phosphatgläsern 
Kettenfragmente des Glases neu angeordnet werden. Im Bereich von 106 -
 1010 dPas erfolgt die Orientierung von Strukturen durch viskose 
Deformation. Unter 103 dPas werden sehr große Netzfragmente bewegt, 
wodurch der Wert der Doppelbrechung sinkt 135. Mit steigender 
Wärmebehandlungsdauer, bei gleicher Zugbelastung und Temperatur, 
nimmt der Wert der Doppelbrechung stets zu 136.  
Der Wert der Doppelbrechung setzt sich im Fall mehrphasiger Materialien 
aus einem positiven und einem negativen Wert zusammen. Die positive 
Doppelbrechung resultiert aus der Bildung von ellipsenförmigen 
Sekundärentmischungen. Diese Doppelbrechung wird als Formdoppel-
brechung bezeichnet (Abb. 9).  
Hierbei handelt es sich um eine elastische Deformation. Der Abbau der 
Formdoppelbrechung erfolgt durch eine schnelle Relaxation der lokalen 
elliptischen Bereiche. Dieser Vorgang ist stark von dem viskosen Fließen 
und damit von der lokalen strukturellen Anordnung und dem Alkaligehalt 
der Gläser abhängig. Durch Wärmebehandlung der orientierten Strukturen 
erfolgt die Bildung sphärischer Partikel aus den Ellipsen. 
Der Schwerpunkt der Partikel bleibt jedoch gleich. Dadurch zeigen die 
sphärischen Partikel/Atome eine anisotrope Verteilung. Diese Art der 
Doppelbrechung auch als Verteilungsdoppelbrechung (negative 
Doppelbrechung) bezeichnet 137,138. 
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Abb. 9: Schematische Darstellung der Entstehung der Formdoppelbrechung 137 
und Verteilungsdoppelbrechung 138 (links), REM-Aufnahmen geätzter 
Glasproben nach der Zugbelastung (Formdoppelbrechung (A)) und nach 10 h bei 
T = 564 °C (Verteilungsdoppelbrechung (B)) 137. 
Der Abbau der Verteilungsdoppelbrechung ist von der Relaxation der Silicat-
schmelze abhängig und benötigt wesentlich größere Energien (Abb. 9) 139. 
Allgemein gilt, dass die Verteilungsdoppelbrechung steigt, je größer die 
Partikeldichte der Sekundärentmischung und je geringer die Partikel-
elliptizität ist. Die Formdoppelbrechung steigt mit der Elliptizität 140. Bei 
gleichen Bedingungen zeigen kleine, einheitliche Sekundärpartikel eine 
minimale Formdoppelbrechung 129.  
Fasern, die über den Draw-Down-Prozess hergestellt und schnell abgekühlt 
(Abkühlrate > 106 K/min) wurden, zeigen optische Doppelbrechung. Diese 
ist auf die Streckung des Netzwerkes parallel zur Zugrichtung 
zurückzuführen. Während der thermische Stress eine zweidimensionale 
Anisotropie im Glas generiert, erzeugt die mechanische Belastung eine 
eindimensionale Anisotropie. Es gilt je größer die Ziehgeschwindigkeit, 
desto größer ist die Doppelbrechung. Der Einfluss der mechanischen 
Anisotropie ist größer als die der thermischen Anisotropie. Durch die 
Streckung sind die Si-O-Si-Bindungswinkel im Tetraeder in axialer Richtung 
kleiner als senkrecht zur Faserrichtung. Durch eine nachfolgende 
Wärmebehandlung relaxieren die Fasern. Hierbei zeigt sich, dass die 
gestreckte Struktur weniger stabil ist als die thermische Anisotropie. Die 
Ursache hierfür liegt in der geringeren kinetischen Energie, die zur 
Relaxation der gestreckten Struktur benötigt wird (Formdoppelbrechung). 
Zur Relaxation der thermischen Anisotropie muss eine Neuanordnung der 
Atome erfolgen, welche wesentlich höhere Energien benötigt 
(Verteilungsdoppelbrechung) 141. Bisherige Versuche wurden ausschließlich 
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an binodal entmischten Gläsern durchgeführt. Lediglich zwei Arbeiten 
wurden zum Thema Doppelbrechung bzw. Orientierung von spinodal 
entmischten Gläsern gefunden.  
1962 wiesen Ananich et al. erstmalig negative Doppelbrechung in 
gestreckten Glasfasern des Glases 70 nach 142. Barascu et al. führten 2012 
Versuche zur Orientierung von spinodal entmischtem Glas 60 durch. Dazu 
erfolgte eine Streckung der Glasplatten während der Wärmebehandlung zur 
Entmischung des Glases 60 mit 1,5 kg bei 923 - 953 K. Die Gläser zeigten 
nach der Extraktion eine Orientierung der Nanometerporen in 
Streckrichtung.15 
2.3.2 Magnetische und elektrische Felder zur Beeinflussung von 
anisotropen porösen Gläsern. 
Entmischbare Gläser, denen Fe2O3 beigemischt wird, neigen zur Bildung von 
Magnetit (TCurie = 590 °C 143) und Hämatit. Die Bildung erfolgt während der 
Phasenseparation unter Ausprägung von großen Agglomeraten aus Eisen-
oxid- bzw. Ferritnanopartikeln 144–150. Diese Gläser besitzen eine erhöhte 
elektrische Leitfähigkeit und zeigen bei 67 °C eine spontane Magnetisierung 
des Materials von 1,1*104 A/m 151. Die Größe der Metalloxidcluster ist 
hierbei von der Ausgangskonzentration des Fe2O3 in der Schmelze abhängig. 
Untersuchungen zeigten, dass die Menge an Eisen keinen Einfluss auf das 
BO3 zu BO4 Verhältnis hat. Einen wesentlicheren Einfluss haben die 
Schmelzbedingungen auf das Fe2+ / Fe3+ Verhältnis im Glas. Hohe 
Temperaturen und schnelle Abkühlungsraten erhöhen den Fe2+-Anteil 152. 
Fe2+ wirkt als Netzwerkwandler während Fe3+ auch als Netzwerkbildner 
fungiert. Fe3+ kann FeO4 Tetraeder bilden, die mit dem Borosilicatnetzwerk 
verbunden sind. In Kombination mit Na+ zeigt sich, dass Na+ bevorzugt mit 
FeO4-Tetraedern anstatt mit BO4-Tetraeder koordiniert. Es werden Danburit 
ähnliche Ringe ausgebildet 153. Bei einem Verhlätnis von Na2O/B2O3 ൑ 1:5 
und Na2O ൒ Fe2O3  liegt Fe3+ in sechsfacher Koordination vor. Es wird 
bevorzugt ߙ -Fe2O3 gebildet. Der Anteil an Ausscheidung nimmt mit 
steigendem Fe2O3-Gehalt zu. Bei einem Verhältnis von Fe2O3 ൒ Na2O (bei 
konstanten Na2O/B2O3 Verhältnis) scheidet sich bevorzugt Magnetit mit 
inverser Spinellstruktur aus. Mit Na2O/B2O3 ൒ 1:5 und Na2O ൒Fe2O3 nimmt 
die Löslichkeit des Fe2O3 in der alkaliboratreichen Phase mit steigendem 
Na2O-Gehalts zu. Mit steigendem Na2O-Gehalt nimmt die Basizität der 
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Schmelze zu. Das Fe2+/Fe3+-Verhältnis wird zu Fe3+ verschoben. 152 
Na2O-Al2O3-B2O3-SiO2-Gläser mit einem Fe2O3-Gehalt bis 25 mol-% zeigen 
Tröpfchenentmischung, in der Magnetit mit einer Kristallitgröße von 25 - 40 
nm auskristallisiert. 154 Unter Einfluss eines externen magnetischen Feldes 
zeigen die Proben eine schmale magnetische Hysterese-Schleife sowie eine 
geringe remanente Magnetisierung. Jeder Tropfen zeigt eine magnetische 
Dipolorientierung parallel zur externen Feldachse 155. Unter Einfluss eines 
externen magnetischen Feldes ist es möglich, die Magnetit-Tröpfchen-
Entmischung zu Ellipsen zu orientieren 156–158. Aktuelle Untersuchungen zur 
Orientierung von Magnetit-Partikeln in spinodal entmischbaren Gläsern im 
magnetischen Feld sind zum jetzigen Zeitpunkt nicht bekannt.  
Die elektrische Leitfähigkeit (ߵሻ von Borosilicatgläsern wird überwiegend 
von der Aktivierungsenergie der Na+-Diffusion bestimmt. Sie ist abhängig 
von dem Diffusionskoeffizienten (ܦ ), der Ladung des Ions ( ݖ ), der 
Elementarladung (݁), der Anzahl wanderungsfähiger Ionen (ܰ) sowie der 
Temperatur (ܶ). Die Leitfähigkeit korreliert direkt mit der Größe und dem 
Bindungszustands des Ions (Gl. (10), mit ݇ dem Boltzmannkoeffizient):  
ߵ ൌ ܦ ݖ;݁;ܰ݇ܶ 
 (10) 
Sie wird von der Borkoordinationszahl beeinflusst. Na+ kann zum einen mit 
NBO assoziiert sein oder BO4-Tetraeder kompensieren. Durch die spinodale 
Entmischung erfolgt aufgrund der strukturellen Neuanordnung eine erhöhte 
Natriumdiffusion 159. Die Konzentrationsänderung des Na+ ist abhängig vom 
Diffusionskoeffizienten (ܦ ), dem Konzentrationsgradient (ఋ௖ఋ௫) und dem 





  (11) 





ߤ: Chemisches Potential ܶǣ Temperatur 
݇: Boltzmannkonstante ݍ: Ladungszahl 
BO4-Einheiten sind nicht mobil und von der Kationendiffusion (Alkali-
Erdalkali) entkoppelt 160–162. Aufgrund der Konfigurationsunterschiede und 
der damit einhergehenden unterschiedlichen Coloumbwechselwirkungen 
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wurden für Na+ zwei unterschiedliche Aktivierungsenergien (Ea) bestimmt: 
Ea (BiV) = 0,8 eV, Ea (NBO) = 0,55 eV 163.  
Nakane et al. zeigten, dass eine Orientierung von Mikrokristallen (CdS) in 
Gläsern durch Anlegen eines externen Feldes möglich ist 164. Bisherige 
Untersuchungen zum Einfluss des elektrischen Feldes auf die spinodale 
Entmischung von anorganischen Gläsern sind nicht bekannt.  
Untersuchungen an binären Polymeren im elektrischen Feld zeigen, dass 
eine Orientierung von Durchdringungsstrukturen parallel zur Feldrichtung 
möglich ist 165. Voraussetzung ist ein Leitfähigkeitsunterschied von      
ca. ± 10-2 - 10-3 S/cm zwischen den beiden Primärphasen. Zur Erhöhung der 
Leitfähigkeit (Dielektrizitätskonstante) werden Additive (leitfähige 
Substanzen), die eine große Löslichkeit in einer der beiden Primärphasen 
besitzen, eingesetzt (z. B. LiClO4 zur Erhöhung der Leitfähigkeit von 
Poly(vinylmethylether)) (Abb. 10). 166 Bei der Orientierung von 
phasenseparierten Polymeren im elektrischen Feld ist zu beachten, dass die 
Grenzflächenenergie (Bildung isotroper Strukturen) der elektrischen Kraft 
(Streckung der Formen) entgegenwirkt. Die Anisotropie beeinflusst nicht 
den Vergröberungsprozess 166. 
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Abb. 10: REM-Aufnahmen zur Untersuchung des Einflusses der Zeit auf die 
Entmischung des Poly(2-chlorstyren) und Poly(vinylmethylether) Gemisch 
angereichert mit 5 Gew.-% LiClO4 im elektrischen Feld (11,2 kV/cm, f = 10 Hz) 
bei 118 °C nach unterschiedlichen Wärmebehandlungsdauern. Signifikante 
Orientierung der Phasen nach t ш 240 min 166.  
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 Herstellung anisotroper, zellulärer Glasmonolithe 2.4
2.4.1 Herstellung von zellulären Glaswabenstrukturen 
Wabenstrukturen werden für eine Vielzahl von industriellen Anwendungen 
genutzt. Sie werden z. B. als Katalysatorträger, photonische Kristalle oder in 
Solarkollektoren verwendet 167–170. 
Unter einer Wabenstruktur versteht man eine regelmäßige Anordnung 
(Bündel) einer großen Anzahl von Rohren in einem einheitlichen Ganzen. 
Innerhalb der Wabenstruktur unterscheidet man zwischen zwei Poren-
systemen: den geometrischen (Kanälen) und den mikrostrukturellen 
Hohlräumen (Poren, Mikrorisse). Die Kanäle können hierbei in einer 
Vielzahl von Formen auftreten (dreieckige, quadratische, hexagonale, 
runde, etc.) und bilden eine lineare Zellengeometrie. Die 
Querschnittsgeometrie eines Wabenkörpers zeigt eine Mosaikstruktur.  
Die eingesetzten Materialien für Wabenkörper sind vielfältig. Unter 
anderem werden Aluminium, Kohlenstoff, Cordierit, Kieselglas (fused silica), 
Mullit®, Kalium-Borosilicatglas oder Siliciumkarbid verwendet. Die 
Herstellungsverfahren von Wabenkörpern werden nach Wight in Scheffler 
et al. 28 in zwei Hauptmethoden unterteilt: 
a) Extrusionsverfahren171 
b)Nicht-Extrusionsverfahren172. 
Bei den „Nicht-Extrusionsverfahren“ erfolgt die Herstellung ausgehend von 
niederdimensionalen Teilen. Das Verfahren bietet die Möglichkeit ohne 
größeren finanziellen und zeitlichen Aufwand das Kapillardesign auf 
verschiedene Anwendungsfelder anzupassen. Ist die ideale 
Kapillargeometrie gefunden, ist das Extrusionsverfahren sowohl in 
finanzieller als auch zeitlicher Hinsicht zu bevorzugen. Das Verfahren eignet 
sich für kleine Stückzahlen und ermöglicht eine schnelle Variation des 
Kapillardesigns. Des Weiteren erlaubt es jedes Element gezielt auszuwählen 
um mögliche Defekte in der Multikapillare zu minimieren. Dies ermöglicht 
eine leichtere Herstellung von Multikapillaren. Die Herausforderung dieser 
Methoden liegt in der Herstellung der Vorformelemente, die eine enge 
Größen- und Formverteilung sowie Defektdichte besitzen müssen. 
Außerdem ist die Vermeidung neuer Gleitebenen- und Packungsfehler 
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während der Multikapillarherstellung erforderlich. Die Sinterung der 
Zwischenräume ist ebenfalls zu kontrollieren. 
Bei den „Nicht-Extrusionsverfahren“ wird zwischen Punkt-, Linien- und 
Ebenen-Methode unterschieden. Die Linien-Methode erfolgt durch die 
Bündelung von Rohren und deren Versinterung. Im Rahmen dieser Arbeit 
wird diese Methode genutzt um anisotrop axial orientierte „Kapillar-Poren“ 
(„Kanäle“) mit einer radialen Mosaikstruktur in einem Glasmonolithen zu 
erzeugen. Die Versinterung und die Reduzierung der Strukturen erfolgt über 
das Heißziehverfahren nach dem Draw-Down-Prinzip. Bei der Herstellung 
von Gläsern über den Draw-Down-Prozess (Heizziehverfahren) oder aus der 
Schmelze ist darauf zu achten, dass während der Abkühlung zunächst die 
Glasoberfläche erstarrt. Im Laufe des Abkühlens unter Tg „zieht sich“ der 
Kern zusammen. Dadurch entstehen im Glasinneren Zugspannungen, die 
Randbereiche weisen Druckvorspannungen auf. Letztere müssen 
überwunden werden, bevor es zum Glasbruch kommt. Die innere 
Zugspannung addiert sich zur äußeren Belastung. 
Das Draw-Down-Prinzip ist zur Herstellung von Glasfasern/kapillaren 173–175,     
-stäben sowie Bündeln von Glasfasern 176 und -stäben im cm bis nm Bereich 
geeignet 177–179.  
Die Herstellung von Glasfaserbündeln über den Draw-Down-Prozess 
(Abb. 11) umfasst das Zusammenfügen von Glasstäben und Rohren zu einen 
Bündel sowie die partielle Erwärmung und Verziehen des Bündels.172,180  
Während der radialen Wärmeübertragung sinkt die Viskosität des Glases, es 
beginnt im Bereich der heißesten Zone zu fließen. Ist die Abzugs-
geschwindigkeit größer als die Zufuhrgeschwindigkeit erfolgt eine 
Durchmesserverkleinerung innerhalb der heißesten Zone. Es kommt zur 
Ausbildung der sogenannten Ziehzwiebel 181. Die Länge der Zwiebel ist wie 
auch der Enddurchmesser der Faser von den Ziehgeschwindigkeiten 
abhängig 181,182. Die Form der Zwiebel hängt vom Verhältnis der Zufuhr- und 
Abzugsgeschwindigkeiten, der Viskosität und der Oberflächenspannung ab. 
Es gilt, je größer die Änderung des Radienverhältnisses, desto länger ist die 
Ziehzwiebel 183. Während dieses Vorgangs erfolgt das Zusammenschmelzen 
der Rohre und Stäbe wodurch ein monolithischer Körper entsteht. 
Unterhalb der Ziehzwiebel erfolgt die Wärmeübertragung überwiegend 
durch Konvektion 184,185.  
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Abb. 11: Schematische Darstellung des Draw-Down-Prozesses (Linien-Methode) 
nach Hesse et al. 172. 
Die Geometrie des monolithischen Körpers ist zum einen von der 
Bündelgeometrie und zum anderen von den Zufuhr- ሺݒ௭௨ሻ und Abzieh-
geschwindigkeiten ሺݒ௔௕ሻ abhängig. Fitt et al.186 zeigten, dass ab einem 






  (13) 
mit:  ݎெ௢௡௢௟௜௧௛ǣ Radius des Monoliths;       
ݎ஻ò௡ௗ௘௟:     Radius des Bündels vor dem Verziehen 
Des Weiteren ist der Durchmesser von dem Viskositätskoeffizienten und 
damit von der Temperatur abhängig. Zwischen Außen- und Innenwand 
eines Rohrs entsteht beim Verziehen ein Gradient in der Viskosität. Dies 
führt zu einer Änderung der Wandstärke 187. Bei T >> TS (Erweichungs-
temperatur bei ɻ = 107,6 dPas) spielt zudem die Oberflächenspannung eine 
wichtige Rolle 186,188. Diese bewirkt eine Kontraktion der Glaswände sowie 
eine Abrundung von Ecken und Kanten. Bei T ൎ TS kann dieser Effekt 
minimiert werden. Die Prozesstemperatur ist abhängig von der Viskosität 
und damit von der Zusammensetzung des Glases. Durch Anlegen eines 
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Überdrucks erfolgt die Expansion der Struktur, während Unterdruck ein 
Kollabieren hervorruft. Im Falle von Unterdruck werden flache Glasfasern 
erhalten 189. Während des Verziehens entstehen in den Fasern 
Differentialspannungen, die die Zugfestigkeit der Faser erhöhen. Darüber 
hinaus führt die radiale Temperaturverteilung zu einem thermischen 
Gradienten, der zu Druckspannungen im Glas führt. Fehlstellen wie 
Mikroblasen, Schlieren und Cluster im Netzwerk werden durch den 
Ziehprozess parallel zur Zugrichtung orientiert 190. Xue et al. 191 zeigten, dass 
die Lochdeformation (Blasendeformation) innerhalb der Ziehzwiebel 
erfolgt. Die Deformation ist umso größer, je größer die Ziehverhältnisse 
sind. Im Falle von zwei Löchern unterschiedlicher Größe erfolgt die 
Krümmung des kleineren Loches parallel zur Oberfläche des großen Loches. 
Maximale Deformation wurde bei minimaler Viskosität erreicht. Durch 
erneutes Bündeln und Verziehen sind Strukturen im ђm-Bereich 
realisierbar 141,172,180,186.  
Poröse Gläser sind zum jetzigen Zeitpunkt lediglich als Kapillare aus der 
Schmelze 192–194 herstellbar. Alternativ können entmischbare Gläser in 
Rohrform auch durch Sintern mit Polymeren und entmischbarem Glaspulver 
hergestellt werden. Nach der Thermobehandlung und Extraktion zeigen 
diese zusätzlich zu den Mesoporen auch Mikrometer große 
Inhomogenitäten (Hohlräume), welche zu Problemen bei der Herstellung 
von Multikapillaren führen 195. Die Herstellung poröser Gläser in Form von 
ђm-Stäben oder -Kapillaren nach dem Draw-Down-Verfahren ist nach 
jetzigem Kenntnisstand noch nicht erfolgt. Darüber hinaus ist die 
Herstellung eines kompakten, porösen Bündels bestehend aus 
Multikapillaren (poröser Monolith) neuartig. 
2.4.2 Schwammgläser  
Glasschwämme zeichnen sich durch ein geringes Gewicht sowie ihre 
Wärmedämmung und Frostresistenz aus. Sie sind chemisch inert, nicht 
toxisch, bakterienresistent, wasser- und dampfunempfindlich. Charakter-
istische Werte von Glasschwämmen sind in Tab. 1 nach John Binner 28 
zusammengefasst.  
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Tab. 1: Typische Eigenschaften von Glasschwämmen 28. 
Eigenschaft Wert Eigenschaft Wert 
Dichte 0,1 - 0,3 g/cm3 Thermische Ausdehnung 8,9כ10-61/K 
Porosität      85 - 95 % Thermische Leitfähigkeit 0,04 - 0,08 W/mK 
Druckfestigkeit 0,4 - 6,0 MPa Spezifische Wärme 0,84 kJ/kgK 
Biegefestigkeit 0,3 - 1 MPa Thermische Diffusivität 3,9 - 4,9כ10-7 m2/s 
Elastizitätsmodul 0,6 - 1,5 GPa Schallübertragungsverlust  
  bei normaler Frequenz      0,228 dB/mm 
    
Sie sind gut mit anderen Materialien (z. B. Beton) kombinierbar. Die finale 
Formgebung kann durch Schneiden und Bohren modifiziert bzw. angepasst 
werden. Glasschwämme werden unter anderem als lockeres Schaumglas 
(Schüttgut), Schaumglasblöcke und -formen sowie als sphärische Pellets 
hergestellt. 
 
Glasschwämme können mittels: 
- Schaumbildner 
- Glas und verdampfenden Metallen 
- Silicagel 
- Mikrowellenerwärmung von Glas 
- aus phasenseparierenden Gläsern hergestellt werden. 
 
Auf die Herstellung silicatreicher Glasschwämme aus phasenseparierenden 
Gläsern29 soll an dieser Stelle genauer eingegangen werden. Zunächst 
erfolgt die Herstellung der porösen Glaspartikel nach dem VYCOR®-Prozess. 
Die porösen und anschließend zerkleinerten Glaspartikel werden mit 
wässriger Borsäure imprägniert. Anschließend folgt der Sinterprozess unter 
Ausbildung von Gasblasen (Wasser, Boratverdampfung, Luft in den Poren). 
Der finale Schwamm besteht aus einem dichten silicatreichen Glasgerüst. 
Alternativ kann das Borosilicat-Grundglas zerkleinert und mit 
Schaumbildnern (z. B. Alkalikarbonate oder Alkalisulfate) versetzt werden. 
Nach der Homogenisierung erfolgt die Wärmebehandlung. Die 
Schaumbildung und spinodale Entmischung wird in einem Prozessschritt 
realisiert und im Anschluss erfolgt die Extraktion des Produktes. Zur 
Erzeugung von glaskeramischen Schwammstrukturen wird im 
Wesentlichen die Replika-Technik (Abb. 12) verwendet.  
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Abb. 12: Schematische Darstellung der Replika-Technik nach KováƎík et al. 196. 
Nach Reinhardt et al. 27 lässt sich die Herstellung keramischer Schwämme 
auch auf poröse Gläser übertragen und soll daher genauer beschrieben 
werden. Für ausgewählte Glasschwämme werden die wichtigsten Ausgangs-
stoffe sowie Prozess- und Produktmerkmale zusammengefasst dargestellt 
(Tab. 2, siehe nachfolgende Seite).  
Als Edukt werden Kunststoffschwämme aus Polyurethan, Polyvinylalkohol, 
Zellulose und Polystyrol eingesetzt. Die Kunststoffschwämme müssen 
folgende Anforderungen erfüllen. Zum einen müssen sie elastisch 
verformbar sein und zum anderen gleichmäßige Zellstrukturen besitzen. 
Des Weiteren sollte der Kunststoffschwamm vollständig und rückstandslos 
ausbrennbar sein ohne die Keramik zu beschädigen. Die Polymer-
schwammstruktur und dessen Porengrößen bestimmen die Eigenschaften 
des porösen Keramikschwammes (Dichte, Durchlässigkeit). 
Zur Beschichtung des Schwammes wird eine Suspension mit einem 
Feststoffgehalt von 50 - 70 Gew.-% verwendet. Höhere Feststoffgehalte 
führen zu hoher Viskosität und behindern die Infiltration. Die Suspension 
besitzt üblicherweise thixotrope Eigenschaften. Demnach nimmt die 
Viskosität bei gleichbleibender Schergeschwindigkeit mit der Zeit ab. Wird 
die Belastung entfernt, steigt die Viskosität an. Des Weiteren können 
Zusatzstoffe in der Suspension verwendet werden, um die Anhaftung der 
Suspension an das Kunststoffpolymer zu verbessern und eine gleich-
mäßigere Beschichtung zu erzeugen.  
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Tab. 2: Ausgangsstoffe für Glas und Glaskeramik-Schwämme und Informationen 
zu Porosität und Stabilität. 
Glas Schwamm Bindemittel Zusatzstoffe Bemerkungen Quelle 
SiO2-CaO-P2O5-
Na2O 




alkohol (6 %) Wasser (64 %) 
100 - 600 mm 
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Zur Beschichtung wird der Schwamm in die Suspension eingetaucht und 
zusammengedrückt um das Gas aus dem Schwamm zu entfernen. 
Anschließend dehnt sich der Schwamm in der Suspension aus. Dabei wird 
die Suspension in die offenen Zellen des Schwammes gesaugt. Dieser 
Prozess wird mehrfach wiederholt bis die gewünschte Beschichtungsdichte 
erhalten wird. Die folgende Wärmebehandlung verfestigt die Keramik. 
Anschließend werden das Polymer und die organischen Additive aus dem 
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Schwamm bei Temperaturen zwischen 300 - 400 °C ausgebrannt. Dieser 
Prozess kann unter Luft oder anderen Atmosphären durchgeführt werden. 
Auch hier ist auf eine langsame Aufheizrate zu achten um Eigenspannungen 
und Risse in der Keramik durch verdampfende Organik zu vermeiden. 
Anschließend folgt der Sinterprozess. Die über die Replika-Technik 
hergestellten Glas-Keramik-Schwämme zeigen eine offenvernetzte Struktur, 
eine große Permeabilität und geringe Dichten.  
Alternativ können auch poröse Glasschwämme unter Verwendung von 
Polymerschwämmen und der Sol-Gel-Methode hergestellt werden 205–207. Jo 
et al. 208 zeigten, dass es möglich ist, anisotrope Mikrometerporen über die 
Schwammreplika-Technik herzustellen (Abb. 13).  
 
Abb. 13: Polymerschwamm mit orientierten Poren (Streckung bezogen auf die 
Ausgangslänge ο࢒ ൌ 0 % (A), ο࢒ ൌ 33 % (B), ο࢒ ൌ 50 % (C), ο࢒ ൌ 60 % (D)) 208. 
Dazu wird ein Polyurethanschwamm uniaxial gestreckt (50 % Streckung) 
und bei 200 °C für 2 h getempert. Nach der plastischen Deformation des 
Schwammes erfolgt die Beschichtung mit einer Hydroxylapatit-Paste. Nach 
dem Ausbrennen und Sintern wird ein Hydroxylapatit-Schwamm mit einer 
Porosität von 76 % und Porengrößen im Bereich von 70 – 980 ђm bzw. 
750 – 1000 ђm erhalten, welcher eine Anisotropie parallel zur Ziehrichtung 
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aufweist. Nach Reinhardt et al. 27 lassen sich hierarchische, poröse Gläser 
mit isotropen ђm- und nm-Poren ebenfalls wie Keramiken über die 
Schwammreplika-Technik herstellen (Abb. 14). 
 
Abb. 14: Poröse Glasschwämme aus Glas 60 (Fotographie (A), REM-Aufnahme 
(B)) 27. 
Zu diesem Zweck wurde das entmischbare Glas 60 mit einer Partikelgröße 
< 32 ђm mit iso-Propanol, Wasser und Polyvinylalkohol gemischt, bis eine 
Suspension mit einer Scherrrate von 220 1/s bei 25 °C erhalten wurde. Als 
Replika wurde ein Polyurethanschaum verwendet. Nach der Imprägnierung 
erfolgte die Trocknung (300 °C, 2 h) und anschließende Kalzinierung (500 °C, 
4 h). Die Kalzinierung und Wärmebehandlung des porösen Glases erfolgte in 
einem Schritt. Nach der Extraktion wurde ein Monolith mit Makroporen 
zwischen 50 – 20 ђm und nm-Poren von 20 – 60 nm erhalten. Die 
spezifische Oberfläche betrug 95 m²/g 27.  
In der vorliegenden Arbeit wird der Ansatz nach Reinhardt et al. 27 
(Herstellung poröser Glasschwämme auf Basis von VYCOR®-Glas) mit dem 
Ansatz nach Jo et al. 208 kombiniert um anisotrop orientierte Glasschwämme 
mit hierarchischem Porensystem zu erhalten.  
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2.4.3 Lasersintern  
Selektives Lasersintern (sLs) ist eine Weiterentwicklung des selektiven 
Laserschmelzens 209,210. Es wird vor allem im Bereich der 3D-Metall- 211–215 
und 3D-Polymerherstellung 216,217 eingesetzt wird. Der sLS-Prozess zeichnet 
sich durch eine hohe Flexibilität bzgl. der Formgeometrie und Materialien 
aus 218. Er gehört zu den „Rapid Prototyping“-Verfahren. Bei diesem 
Verfahren werden keine vorgefertigten Formen benötigt. Dadurch entfallen 
die Herstellungs- und Lagerkosten für Vorformen 219.  
Der sLS-Prozess gliedert sich in drei Abschnitte 217,220,221 (s. Abb. 15). 
 
Abb. 15: Schematische Darstellung des sLS-Prozesses 211; Pulverauftrag (A), 
selektives Lasersintern (B), Absenkung des Tisches und erneuter Pulverauftrag 
(C). 
Zunächst wird eine dünne Pulverschicht (Pastenschicht) über eine Rolle 
oder ein Rakel aus einem Pulverreservoir auf ein Substrat (Plattform) 
aufgetragen. Diese Plattform ist in x-y-z-Richtung beweglich. Alternativ kann 
die Bewegung über den Laser oder durch eine Kombination von beiden 
realisiert werden 217.  
Anschließend wird die Pulverschicht selektiv gesintert. Die Bewegung des 
Lasers relativ zum Substrat erfolgt Computer-gesteuert und wird mittels 
eines Scanners überprüft. Die Schritte Pulverauftragung und Sinterung 
werden so lange wiederholt bis die gewünschte Objekthöhe erreicht ist. 
Darauffolgend wird das nicht versinterte Pulver entfernt und kann für 
nachfolgende Prozesse wiederverwendet werden 217,222. Nach Kolan et al. 209 
kann die Reinigung sowohl in destillieren Wasser als auch in Ethanol unter 
Ultraschalleinsatz erfolgen. Die Trocknung der Proben erfolgt unterhalb der 
Erweichungstemperatur. 
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Für lasergesinterte Glasobjekte werden überwiegend CO2-Laser (10,6 ђm) 
verwendet, die direkt ins Glas einkoppeln 223,224. Kieselgläser zeigen in 
Transmissionsspektren ausschließlich im Ultravioletten und im IR-Bereich 
Absorptionsbanden (Si-O-Si: antisymmetrische und symmetrische Streck-
schwingungen; sowie Si-O-Biegeschwingungen). Durch metallische Verun-
reinigungen und OH-Banden kann die Adsorption auch in den nahen infarot 
und sichtbaren Spektralbereich verschoben werden. nichtbrückenbindende 
Trennstellensauerstoffe (NBO) führen zu Absorptionsbanden bei 10,5 ђm 
(941 cm-1) und Oberschwingungen bei 5 ђm. Geringe Wassergehalte im 
Kieselglas führen zu Absorptionsbanden bei 2,2 ђm und 2,73 ђm sowie OH-
Oberschwingungen bei 1,38 ђm. Der CO2-Laser mit einer mono-
chromatischen Strahlung von 10,6 ђm ermöglicht einen signifikanten 
Energieeintrag ins Glas 225. Alternativ werden Yttrium-Aluminium-Granat-
Laser (YAG) (1,06 ђm) zur additiven Herstellung von dreidimensionalen 
Glas-Keramikobjekten eingesetzt. Hierzu werden zusätzliche 
Absorptionszentren (z. B. Organik, Metallionen) benötigt, da der Laser nicht 
ins SiO2 einkoppelt 217. Femtosekundenlaser, welche durch Multiphotonen-
absorption ebenfalls ins Glas einkoppeln, werden für subtraktive 
dreidimensionale Verfahren verwendet und sollen hier nicht weiter 
berücksichtigt werden 226–229. In Tab. 3 sind Beispiele für additive 
sLS-Verfahren mittels YAG- oder CO2-Laser im Bereich der Gläser und 
Keramiken aufgelistet.  
Ergebniss dieser Literaturrecherche ist, dass noch keine Natriumborosilicat-
Gläser über das sLS-Verfahren hergestellt wurden. Es werden Glaspartikel-
größen zwischen 5 - 125 ђm, Laserleistungen zwischen 3 - 30 W sowie 
Lasergeschwindigkeiten zwischen 40 - 18000 mm/s verwendet. Eine Über-
lappung der sLS-Bahnen von 50 – 75% ist zu bevorzugen. Optional werden 
dem Pulverbett auch organische Bindemittel beigemengt. Allgemein gilt, 
dass die Laserabsorption in Pulvern größer ist als in massiven Materialien 
der gleichen Zusammensetzung 230. 
  
Stand des Wissens und der Technik   41 
Tab. 3: sLS-Parameter zur Herstellung von Bauteilen aus Glas und Keramik. 
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28 - 30 
W 
k. A. 
60 - 80 mm/s 
Polyethyl
en-glycol 1 - 10 
217 
      
Mittels sLS hergestellte 3D-Objekte sind schichtweise aufgebaut. Jede 
Schicht muss gleichmäßig und homogen verbunden sein. Des Weiteren ist 
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eine gute Versinterung zwischen den einzelnen Schichten erforderlich. 
Folgende Parameter beeinflussen das Sinterbild: 
x Energiedichte (Laserleistung/Laserenergie, Lasergeschwindigkeit, 
Scanabstand) 
x Partikelgröße 
x Pulverbett (Dichte, Temperatur). 
Die Energiedichte bestimmt, wie gut das Material untereinander versintert. 
Je nach Energiedichte können verschiedene Defekte beobachtet werden. 
Ein zu geringer Energieeintrag bewirkt eine unvollständige Versinterung 
der Schicht. Als Folge sind die Schichten sehr fragil und zerbrechen 
auseinander. Die Energiedichte beeinflusst ebenfalls die Schichtdicke. 
Geringe Energiedichten führen zu geringen Schichtdicken und damit 
einhergehenden geringen Überlagerungszonen zwischen zwei Schichten. 
Dadurch wird eine unvollständig versinterte bzw. stark poröse 
Zwischenschicht erhalten. Dies führt zu einer Delaminierung des 
Objektes 233.  
Das Lasersintern bei hohen Energiedichten führt zu einer Koagulation der 
geschmolzenen Regionen. Ein weiterer Anstieg der Energiedichte 
verursacht eine weitere Verringerung der Viskosität, die zu Sphärenbildung 
führt. Die Ursache der Sphärenbildung liegt in der Minimierung der 
Oberflächenenergie. Der Effekt der Koagulation und der Sphärenbildung 
führt zu Ausbildung von Rissen und erhöhter Oberflächenrauheit 219. 
Weiterhin kann eine Flüssigphasensinterung auftreten. Hierbei wird ein Teil 
des Pulvers aufgeschmolzen und dringt mittels Kapillarkräften in das 
Pulverbett ein. Dies führt zu einer Verdichtung des Materials. Die Flüssigkeit 
migriert zum Zentrum der Laserlinie. Dadurch können Hohlräume am Rand 
der Linie entstehen. Während des Abkühlens schrumpft das Material, was 
zu einer Verkleinerung des Überlagerungsbereichs führt. Die Schrumpfung 
kann in einer Schichtverzerrung und einer Aufrollung der Schicht (Aufroll-
Phänomen) resultieren224. Zu hohe Energiedichten führen zu starken 
Temperaturgradienten. Infolgedessen kommt es zur Ausbildung von 
thermischen Spannungen und Rissbildung 217.  
Werden Polymere als Binder oder Anregungszentren verwendet, kann in 
Abhängigkeit von der Energiedichte die Bildung von Makroblasen innerhalb 
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einer Schicht beobachtet werden. Diese resultieren aus dem Ausbrennen 
des Polymers 219.  
Die Bestimmung einer optimalen Energiedichte hinsichtlich der 
Minimierung der Oberflächenrauheit führt zur Bildung von homogenen, 
mechanisch stabilen Schichten 217. Die Energiedichte ist von der 
Laserleistung, der Scangeschwindigkeit und dem Scanabstand abhängig. 
Nach Ho et. al 235 wird die Energiedichte wie folgt berechnet: 
ܣ௭ ൌ
ܲ
݀௅௜௡௜௘ כ ߭ 
 (14) 
mit: 
ܣ௭: Andrew-Zahl ݀௅௜௡௜௘: Scanabstand / Linienabstand 
ܲǣ Laserleistung ߭: Scan- / Lasergeschwindigkeit 
   
Die Energiedichte ist linear proportional zur Laserleistung (ܲ). Der Einfluss 
der Laserenergie ist größer als der Effekt der Scangeschwindigkeit 233.  
ܲ ൌ ߨ כ ݎ௅ଶ כ ܫ௠௔௫   (15) 
Fokussierter Strahldurchmesser (ݎ௅௔௦௘௥):  
ݎ௅௔௦௘௥ ൌ
ͳ






ݎ௅: Laserstahlradius beim Austritt ݂: Brennweite der Optik 
ܫ௠௔௫ǣ maximale Intensität  
ݎ௅௔௦௘௥ǣ Laserstrahlradius im Fokuspunkt 
(Minimaler Laserspotradius) 
Ȝ: Wellenlänge 
   
Es gilt, je langsamer die Scangeschwindigkeit, desto größer ist die 
Energiedichte und desto größer ist die Wärmeübertragung in die unteren 
Schichten. Geringe Geschwindigkeiten führen zu hohen Temperaturen an 
der Pulveroberfläche und der umgebenden Fläche. Dies beeinflusst sowohl 
die Schichtbildungsgeschwindigkeit als auch die Präzision der geschriebenen 
Struktur (Reduzierung der Formeffizienz) 219,221.  
Der Scanabstand beeinflusst den Überlappungsbereich der Laserlinien. 
Werden kleinere Scanabstände als der auf die Pulveroberfläche fokussierte 
Laserstrahldurchmesser gewählt, führt dies zu Überlagerungen der 
gesinterten Linien. Die Überlagerungsbereiche zeigen einen erhöhten 
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Schmelzanteil und eine erhöhte Dichte. Zu kleine Scanabstände resultieren 
in erhöhten Sinterzeiten, die zu Schichtkrümmungen und -verzerrungen 
führen. Große Linienabstände ergeben zu kleine bis keine 
Überlagerungszonen, wodurch ein instabiles Material erhalten wird 219. 
Nach Kolan et al. 209 wird der Scanabstand (݀௅௜௡௜௘) wie folgt berechnet: 
݀௅௜௡௜௘ ൌ ݎ௅௔௦௘௥ כ ܽ  (17) 
mit:           ܽ: Überlagerungsanteil 
Goodrige et al. 221 wiesen nach, dass bei 50 % Überlagerung die besten 
Lasersinterergebnisse erzielt werden. Größere Überlagerungen führten zu 
Delaminierungen, während bei Scanabständen von 25 % fragile Schichten 
entstehen.  
Die ideale Energiedichte zur Herstellung von 3D-Materialen ist weiterhin 
von der Wärmeabsorptionskapazität des Pulvers, dessen Schüttdichte, der 
Schmelztemperatur und der Viskosität abhängig 219. Die Schreibrichtung 
des Lasers hat ebenfalls einen Einfluss auf die Eigenschaften der Schicht. 
Parallel zur Schreibrichtung werden größere Spannungen erzeugt als 
senkrecht zur Schreibrichtung. Das Material ist parallel zur Schreibrichtung 
härter und spröder 233.  
Pulverpartikelgrößen beeinflussen Schichtdicke, Schichtporosität und 
Oberflächenrauheit der sLS-Schicht 219. Es gilt, je kleiner die Partikelgröße, 
desto kleiner die Oberflächenrauheit. Durch die Verwendung von Partikeln 
< 10 ђm kann die Bildung von Sphären vermindert werden. Aufgrund der 
großen Kapillarkräfte bei kleinen Partikeln erfolgt eine gleichmäßigere 
Verteilung der aufgeschmolzenen Partikel im Pulverbett 223.  
Partikelgrößen unter 45 ђm führen zu geringen Schichtdicken und fragilen 
Schichten, welche nicht erneut mit Pulver beschichtet werden 
können 221,236. Bei einer Partikelgröße zwischen 45 ђm und 63 ђm kann das 
Pulver wiederholt mit einem Rollmechanismus aufgetragen werden. 
Partikelgrößen von 80 – 100 ђm ermöglichen den Einsatz eines Rakels zur 
Pulverbeschichtung des Substrates. Alternativ ist es auch möglich, den 
Partikelauftrag über einen Sprüh-Trocknungs-Mechanismus zu realisieren. 
Die Auftragung mittels einer Rolle liefert die regelmäßigste Oberfläche mit 
geringer Oberflächenrauheit 236. Nach Spath et al. 236 wurde mit einer 
Partikelgröße von 63 – 80 ђm eine homogene Schicht erhalten. Goodrige et 
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al. 221 erhielt die beste Stabilität und Oberfläche mit einer Partikelfraktion 
von 90 – 125 ђm.  
Des Weiteren gilt, je dichter das Pulverbett, desto geringer ist die Porosität 
des Bauteils und desto größer ist die mechanische Stabilität. Daher ist eine 
Partikelgrößenverteilung zu bevorzugen, in der sich die Partikel nach dem 
Prinzip der dichtesten Packung anordnen. Durch isostatisches Pressen kann 
die Pulverdichte erhöht werden 218. Es wurde beobachtet, dass mit 
zunehmender Pulverbettdichte das Prozessfenster schmaler wird 221. Durch 
eine Vorerwärmung des Pulverbetts auf Temperaturen kurz unterhalb der 
Erweichungstemperatur des Pulvers wird das Arbeiten bei geringerer 
Energiedichte ermöglicht 219,222.  
Die Laserenergie und die Pulverbetttemperatur beeinflussen die ideale 
Schmelztiefe der Schicht. Wird eine Schmelztiefe eingestellt, bei der es zur 
Wiederaufschmelzung der Oberfläche der vorletzen Schicht kommt, wird 
eine gute Verbindung zwischen den Schichten erhalten. Dadurch wird die 
Porosität zwischen beiden Schichten minimiert 233.  
Über die sLS-Methode können Objekte mit beliebiger Porenstruktur im ђm-
Bereich erzeugt werden. Sowohl offene als auch geschlossene 
Porenstrukturen sind realisierbar. Tolochko et al. 237 stellten mittels sLS aus 
Quarzsand, Borosilicatglas und Gips poröse wasserabsorbierende Mater-
ialien her. Die finale Porenstruktur wurde aus den Partikelzwischenräumen 
generiert. Nach aktuellen Stand der Technik wurden poröse Gläser zur 
Herstellung von Mikrokanälen und zur Erzeugung von Nanogitterstrukturen 
mittels Femtosekundenlaser genutzt (subtraktive Methode) 238–240. 
Weiterhin wurde das Sinterverhalten poröser Gläser durch 
CO2-Laserbestrahlung untersucht 241,242. Weitere Versuche zur Struktur-
ierung von porösen Natriumborosilicatgläsern mittels der sLS-Methode 
oder unter Verwendung von YAG- und CO2-Lasern sind zum jetzigen 
Zeitpunkt nicht bekannt.   





Es wurden zwei Alkaliborosilicatgläser (Glas 60 und 70) von JSJ Jodeit GmbH 
hergestellt. Die Gläser wurden in Blöcke gegossen, aus denen Stäbe 
(Ø = 21 mm sowie Ø = 11 mm) und Rohre mit einem Außendurchmesser 
(ØA) von 34,5 mm und Innendurchmesser (ØI) von 15,5 mm ausgebohrt 
wurden. Die Länge (l) der Stäbe und Rohre betrug ca. 250 mm (Abb. 16).  
 
Abb. 16: Ausgebohrte Vorformen (Glasblock mit ausgebohrten Stäben (A), 
ausgebohrter Block (B), ausgebohrtes Rohr (C)) [Bilder aus Vortrag JSJ Jodeit 
Projekttreffen Juni 2015 und September 2015]. 
Zusätzlich wurden Glasfritten (Korngröße < 1 cm) des Glases 60 und 70 
erzeugt (JSJ Jodeit GmbH), welche an das Fraunhofer ISC Würzburg geliefert 
wurden. Dort erfolgte das Aufschmelzen der Gläser für 2 h bei 1530 °C, 
1,5 h bei 1550 °C und 0,5 h bei 1400 °C unter Einleitung von Luftblasen 
(Bubbeln). Die Herstellung von dünnen Rohren (ØA = 2,4 bis 3,1 mm, ØI = 1,6 
bis 2,2 mm, dWand = 0,5 bis 2 mm, l = 1200 mm) erfolgte nach dem Guss-
Verfahren (Abb. 17). 
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Abb. 17: Fotos vom Schmelzofen des ISC (A), inkl. Auslauf (B) und Abzugsvor-
richtung (C) zur Herstellung von Glasrohren (D), [Bilder stammen vom 
Fraunhofer ISC]. 
3.1.2 Herstellung von Gläsern zur Bestimmung des oberen Kühlpunkts (Tg) 
der separierten Primärphasen 
Zunächst erfolgte die Bestimmung der theoretischen Zusammensetzung der 
entmischten Primärphasen anhand des Dreiphasendiagramms (B2O3, Na2O, 
SiO2) (s. Abb. 1 B) für die Gläser 60 und 70. Die Schnittpunkte der Konode 
(SiO2 Æ Glas 60 bzw. 70) mit den Rändern der Mischungslücke entsprechen 
den theoretischen Zusammensetzungen der Primärphasen.  
 
 
Abb. 18: Vergrößerung des Dreiphasendiagramms (s. Abb. 1 B) inklusiv einge-
zeichneter Konoden (grün, orange) und Zusammensetzungen der Primärphasen 
eins (P1) und zwei (P2) für die Gläser 60 (rot) und 70 (grün). 
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Basierend auf den Ergebnissen wurden vier Gläser (Primärphase eins und 
zwei für Glas 60 und 70) geschmolzen. Dazu wurden an der TU Ilmenau 
Dehybor®, Millisil® und Borsäure nach den in Tab. 4 angegebenen Verhält-
nissen abgewogen, vermengt und homogenisiert. 
Tab. 4: Glaszusammensetzung inklusiv Einwaagen der Ausgangsmaterialien.  
 Glaszusammensetzung [Gew.-%] 
Einwaage des 
Ausgangsmaterials [g] 




“vgl. Kap. 3.1.5.1“ 7,2 30,4 62,4 - - - 
Primärphase 1 
(Glas 60) “soll” 15,3 61,7 22,3 24 29 10,25 
Primärphase 1 
(Glas 60) “gemessen” 16 63 21 - - - 
Primärphase 2 
(Glas 60) “soll” 5,3 20,1 74,7 10 8 36 
Glas 70
“vgl. Kap. 3.1.5.1“ 7 23 70 - - - 
Primärphase 1 
(Glas 70) “soll” 16,7 48 35,7 26,4 14 16,6 
Primärphase 2      
 (Glas 70) “soll” 6,0 19,9 73,7 8,9 9,5 36,3 
      
Das Gemenge wurde in einem Pt-Tiegel für 4 h bei 1300 °C geschmolzen 
und in eine 5 x 1 x 1 cm³ Stahlform gegossen. Die Glasstücke wurden in 
einem Kühlofen (T = 450 °C) entspannt.  
3.1.3 Herstellung poröser Vorform-Gläser  
Zur Herstellung poröser Gläser wurden die Vorformen aus Kap. 3.1.1 auf 
eine Länge von 50 mm gekürzt, entsprechend der gewünschten Porengröße 
getempert (s. Abb. 1) und in 3 M HCl bei 98 °C für 8 h behandeltቀ௏ಽÚೞೠ೙೒௏ುೝ೚್೐ ൐ ͶͲቁ. 
Anschließend folgte die basische Extraktion in 0,5 M NaOH für 2 h 
ቀ௏ಽÚೞೠ೙೒௏ುೝ೚್೐ ൐ ͶͲቁ 
                                              
J  Calciniertes Natriumtetraborat, nichtspezifizierte Altbestände aus dem Labor. Auf Analyse wurde 
verzichtet, da die Glaszusammensetzung keine signifikante Abweichung von der Sollzusammensetzung 
aufweist. 
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3.1.4 Herstellung eisenoxidhaltiger Gläser 
Zur Herstellung der eisenoxidhaltigen Gläser siehe Anhang C. 
3.1.5 Glascharakterisierung 
3.1.5.1 Quantitative Analyse der Ausgangsgläser 
Für die Primärphase 1 des Glases 70 wurde die chemische 
Zusammensetzung im Zentrum für Glas und Umweltanalytik GmbH 
bestimmt. Der obere Kühlpunkt (Tg) wurde für alle Glaszusammensetzungen 
mittels des Programms Sciglass (ITC Software Development) und im Falle 
der Primärphasen 1 mittels Dilatometrie (s. Kap. 3.1.5.3) ermittelt.  
Die quantitative Analyse (Tab. 5) der Glasvorformen wurde am Fraunhofer 
ISC durchgeführt. Hierbei erfolgte der Aufschluss mit Flusssäure-Perchlor-
säure (DIN 52340 Teil 3) und die Bestimmung des B2O3 Gehaltes mittels 
Natriumkarbonat-Schmelzaufschluss (DIN EN ISO 21078, Teil 1). Die Analyse 
des SiO2-Gehalts wurde gravimetrisch (DIN 52340 Teil 2) durchgeführt. Alle 
weiteren Elementgehalte wurden mittels ICP-AES-Spektroskopie analysiert 
(DIN 51086, Teil 2). 
Tab. 5: Quantitative Analyse der Vorformgläser (Analyse Fraunhofer ISC). Die 
Rohgläser wurden vom Projektpartner JSJ Jodeit GmbH hergestellt. Wegen 
kommerzieller Herstellung weist Glas 60 einen höheren Gehalt an zusätzlichen 
Komponenten auf. 
 SiO2 [Gew.-%] 








Glas 70 70 7 22 < 1 < 1 
Glas 60 60 7 29 1 3 
3.1.5.2 Rohdichte der Ausgangsgläser 
Die Rohdichte der Gläser wurde am AccuPyc II 1330 (Micromeritics) 
bestimmt. Das Messprinzip beruht auf dem Boyle-Marriotte-Gesetz 
(s. Gl. (18)): 
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mit: 
݌ଵǡଶ: Druck ଵܸǡଶǣ Volumen 
݌ெǣ Messdruck ெܸǣ Messvolumen 
݉௉௥௢௕௘ǣ Probenmasse   
   
Dazu wurde zwischen 1,5 bis 4,5 g Glas in die Probenkammer des 
Gasverdrängungs-Pyknometers gegeben. Nach Zugabe von Helium und 
Erreichen der Messbedingungen (݌ெ , ெܸ  = konst.) wird der Zugang zur 
Mess- und Expansionskammer geöffnet. Nach Erreichen der neuen 
Gleichgewichtsbedingungen wird der Enddruck (݌ா) bestimmt und mit dem 
bekannten Volumen der Expansionskammer ( ாܸ௫ ) zur Berechnung des 
Probenvolumens ( ௉ܸ௥௢௕௘) genutzt (s. Gl. (19)): 
௉ܸ௥௢௕௘ ൌ ெܸ െ
݌ா










Pro Glas wurden drei Messungen durchgeführt. Je Messung wurden 
mindestens 10 Werte aufgenommen. Nach der Gl. (20) wird das bestimmte 
Volumen in die Probendichte (ߩ௉௥௢௕௘) umgerechnet. Aus den erhaltenen 
Werten wurde der Mittelwert inkl. Standardabweichung bestimmt.  
3.1.5.3 Linearer Wärmeausdehnungskoeffizient und oberer Kühlpunkt 
der Ausgangsgläser 
Die Ermittlung des linearen Wärmeausdehnungskoeffizienten (ߙ భ்ି మ்) und 
des oberen Kühlpunkts (Tg bei ɻ = 1013 dPas) erfolgte mittels Dilatometrie 
am L70 der Fa. Linseis mit Auflösungen bis zu 200 nm pro K. Hierzu wurden 
pro Glas drei Quader mit Kantenlängen von a = 4 mm, b = 4 mm und 
l0 = 10 mm aus den Vorformstäben (JSJ Jodeit) gesägt (Precision diamond 
wire saw, Well). Die Quader werden in das Kieselglasrohr des horizontalen 
Dilatometers eingelegt und zwischen einem losen und einem festen 
Auflagepunkt gehaltert. Der Kieselglasstempel ist mit einem induktiven 
Wegaufnehmer gekoppelt. Die Aufheizung der Probe erfolgte mit 5 K/min 
beginnend von Raumtemperatur (ܴܶ ൌ ଵܶ) bis zum dilatometrischen Erwei-
chungspunkt ( ாܶ௕ ൌ ଶܶ  bei ߟ ൌ ͳͲଵଵǡଷdPas, ca. 550 °C). Die temperatur-
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abhängige Längenänderung ( ο݈ in mm) der Probe wird analog 
aufgezeichnet. Aus dem linearen Bereich der Kurve wird der lineare 
Ausdehnungskoeffizient berechnet (Gl. (21)).  




ଵ଴଴଴ ൅ ߙ௞    (21) 
mit ߙ௞ ൌ 0,57*10-6 1/K (thermischer Ausdehnungskoeffizient des Kieselglas-
stabes im Bereich zwischen ܴܶ  und 500 °C) und dem gerätebedingten 
Längenumrechnungsfaktor ( ଵଵ଴଴଴ ). 
Zur Ermittlung des oberen Kühlpunkts (ɻ = 1013 dPas) werden Tangenten 
(eine im linearen Bereich des festen (eingefroren und unterkühlten) 
Zustands und eine im linearen Bereich der unterkühlten Schmelze) an den 
Graphen angelegt. Hierbei wird die Annahme getroffen, dass der obere 
Kühlpunkt nahe am Glasübergang liegt. Der Schnittpunkt der Tangenten 
entspricht ௚ܶǤ  Aus den Messwerten wurden der Mittelwert sowie die 
Standardabweichung gebildet. 
3.1.5.4 Viskositätsverlauf der Ausgangsgläser 
Der Viskositätsverlauf der Gläser 60, 70 und Boro 3.3® (Schott AG, Daten-
blatt s. Kapitel 7.2) wurde unter Verwendung des Rotationsviskosimeters 
VIS 403 der Fa. Bähr (heute: TA Instruments) gemessen. Dazu wird ein 
Glasvolumen von 13,8 cm³ im Pt-Tiegel bei 1200 °C eingeschmolzen. 
Anschließend wird der Tiegel in das Viskosimeter eingesetzt und der Ofen 
auf 1450 °C erwärmt. Nach einer Haltezeit von 360 s fährt der Pt-Rotor mit 
einer Drehzahl von 10 1/min ein. Anschließend wird die Temperatur 
sukzessiv verringert, bis die vorgegebene Viskosität inkl. Drehzahl (Variante 
A, Tab. 6) bzw. Temperatur inkl. Drehmoment (Variante B, Tab. 7) erreicht 
ist. 
Tab. 6: Prozessdaten zur Ermittlung des Viskositätsverlaufs nach Variante A für 
Glas 60, 70 und Boro 3.3®, (ࣁ ൌ ࡮ࢇ࢙࢏࢙ כ ૚૙ࡱ࢞࢖࢕࢔ࢋ࢔࢚ࢊࡼࢇ࢙). 
Variante 
A 
Basis 1 3,165 1 3,165 1 
Exponent 2 2 3 3 4 
Viskosität [dPas] 102 102,5 103 103,5 104 
Drehzahl [1/min] 300 250 100 30 10 
      
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Im Falle von Variante A wird das Drehmoment (ܯ஽) bestimmt, im Falle von 
Variante B die Drehzahl (݊஽௥௘௛). In der nachfolgenden Tab. 7 sind die 
Prozessparameter der Variante B angegeben.  
Tab. 7: Prozessdaten für Variante B zur Bestimmung des Viskositätsverlaufs. 





Temperatur [°C] 1480 1420 1414 1377 1375 1322 1320 1280 
Drehmoment [mNm] 5 9 3,2 4,2 14 6,7 20 20 
Temperatur [°C] 1270 1252 1232 1230 1192 1164 1125 1075 





Temperatur [°C] 1480 1420 1375 1320 1280 1282 1230 1171 
Drehmoment [mNm] 5 9 14 20 20 10 26 20 
Temperatur [°C] 1125 1082 1075 1009 947 895 810 740 






 Temperatur [°C] 1500 1400 1350 1300 1250 1200 1150  
Drehmoment [mNm] 20 20 30 40 47 47 49  
 
ߟ ൌ ఛ೔஽೔   
 (22) 
ܦ௜ ൌ  ଶכ௡ವೝ೐೓כ௥ೌ ೋ
మ
௥ೌ ೋమ ି௥೔ೋమ
    (23) 
߬௜ ൌ  ெವଶగ௛ೋכ௥೔ೋమ    
 (24) 




ߟ: Viskosität ܯ஽ǣ Drehmoment 
߬௜ǣ Schubspannung im Zylinder ݄௓ǣ Zylinderhöhe 
ܦ௜ǣ Geschwindigkeitsgefälle im 
Zylinder 
ܲǣ Leistung 
݊஽௥௘௛: Drehzahl ݎ௔௓ǣ Außenradius Zylinder 
ݎ௜௓ ǣ Innenradius Zylinder   
Aus den Drehmoment und der Drehzahl wird die Viskosität bei der 
entsprechenden Temperatur (ܶ) nach Gl. (22) bis (25) berechnet 243. Die 
Daten werden mit der Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung (VFT) (Gl. (26)) 
angepasst und die charakteristischen Viskositätsfixpunkte (Erweichungs-
temperatur ( ௌܶ ) bei ɻ = 107,6 dPas, Verarbeitungstemperatur (TP) 
ɻ = 104 dPas, Gießtemperatur ( ெܶ) bei ߟ ൌ ͳͲଶ dPas) berechnet.  
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mit: ( ܣ , ܤ , ଴ܶ : Anpassungsparameter der Vogel-Fulcher-Tammann-
Gleichung) 
Des Weiteren wurde für das Glas 70 die Viskosität im Bereich zwischen 
670 °C und 720 °C unter Verwendung eines Parallelplattenviskosimeters 
801L (Bähr-Thermoanalyse GmbH) bestimmt. Die Messungen wurden an 
der TU Clausthal durchgeführt. Dazu wurden die Proben (Zylinder mit 
݀ ൌ  10 mm, l = 10 mm) mit einer Masse von 500 g sowie der 
Halterungsmasse (݉ு௔) von 2,8 g beschwert und mit einer Aufheizrate von 
10 K/min auf die Prozesstemperatur erwärmt. Die Verweilzeit betrug 8 h. 
Gemessen wurde die Änderung der Probenlänge in Abhängigkeit von 
Temperatur und Zeit. 
3.1.5.5 DSC-Untersuchungen der Ausgangsgläsern 
Zur Bestimmung des oberen Kühlpunkts ( ௚ܶ) und des Kristallisationsver-
haltens wurde die dynamische Differenzkalorimetrie STA 409 (Netzsch) 
genutzt. Vor jeder Messung erfolgte die Aufnahme einer Basislinie unter 
Verwendung eines leeren Pt-Tiegels inkl. Deckel und eines Referenz-Pt-
Tiegels inkl. Deckel mit 96 mg Al2O3 (vorgeglüht bei 1100 °C für 8 h). Aus 
den Gläsern 60 und 70 wurden zwei Pulverfraktionen (Korngröße < 125 ђm 
und < 63 ђm) hergestellt. Im Falle des Glases 70 wurde außerdem ein 
Vollstab (Ø = 4 mm, l = 3 mm) zur Analyse genutzt. Des Weiteren wurden 
Millisil® (SiO2; Weferlingen) und Al2O3 Pulver (Carl Roth GmbH) verwendet. 
Von dem Pulver wurden ca. 90 – 100 mg in den leeren Tiegel gefüllt. Die 
Messung wurde im Temperaturbereich zwischen 20 °C bis 1000 °C in Luft-
Atmosphäre durchgeführt. Hierbei wurden die Aufheizraten zwischen 
5 K/min und 20 K/min variiert. Während der Messung wurde die 
Temperaturdifferenz zwischen Inertsubstanz (Al2O3) und Probenmaterial 
sowie die Masseänderung dokumentiert. Die Bestimmung charakter-
istischer Peakttemperaturen und -flächen wurde mit der TA4 Netzsch-
Software realisiert. Für die kinetischen Untersuchungen wurde statt eines 
Pt-Tiegels ein Al2O3-Tiegel und Deckel genutzt. 
Für die Bestimmung der Kinetik wurde das Programm Proteus Analysis der 
Fa. Netzsch verwendet. Um eine größere Glasmasse zu vermessen wurde 
zur Messung ein Korundtiegel inkl. Deckel verwendet. Die gemessene 
 ߟ ൌ ܣ ൅ ஻ሺ்ି బ்ሻ  (26) 
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Basislinie (Al2O3 Pulver gefüllter Korundtiegel inkl. Deckel, 
m(Al2O3) = m(Glas 70)) wurde von der Messkurve abgezogen. Die 
Aktivierungsenergie und Reaktionsordnung wurden nach Kissinger 244 
bestimmt. Zunächst erfolgte die Integration des Peaks zur Bestimmung der 
Bildungsenthalpie ( ߂ܪ ). Anschließend wurde ߂ܪ כ 0,1 und ߂ܪ כ 0,9 
bestimmt und der Bereich dazwischen in 11 gleich große Segmente (οܪ்௫) 
zerlegt. Für jedes Segment wurde der Umsatz (ݑ) berechnet. Anschließend 
wurde der Eduktanteil ሺͳ െ ݑሻ und die Änderung der Umsatzes mit der Zeit 
( ௗ௨ௗ௧  ) berechnet (Gl. (27 bis (28)). 








Anschließend wird der Logarithmus des Eduktanteils ݈݊ሺͳ െ ݑሻ und der 
Umsatzänderung in Abhängigkeit von der Zeit ݈݊ሺ݀ݑȀ݀ݐሻ berechnet (Gl. 
(29) und gegeneinander aufgetragen. Über die lineare Regression wird der 
Anstieg bestimmt, welcher der Reaktionsordnung (݊ோ) entspricht  




Zur Bestimmung der Aktivierungsenergie (ܧ௔) wird der Logarithmus der 
temperaturabhängigen Gleichgewichtskonstane (ሾࡷሺܶሻሿ) berechnet (s. 
Gl. (30)) und gegen 1/T dargestellt. 




3.1.5.6 Röntgenographische Untersuchungen (XRD) der Ausgangsgläser 
Basierend auf den DSC-Daten wurden einfach verzogene Stäbe der 
Gläser 60 und 70 (] ൌ 3 mm, ݈ ൌ 20 mm) zwischen 600 °C und 760 °C für 
sieben Tage (Gradientenofen ZZ 40-360 / 13, Gero) getempert. 
Anschließend wurden die Proben mit einem Mörser auf < 125 ђm 
zerkleinert. Zur Probenmenge wurden 5 Gew.-% CaF2 (interner Standard) 
hinzugegeben. Die Phasenanalyse wurden am XRD D 5000 der Fa. Bruker 
durchgeführt. Gearbeitet wurde in Bragg-Brentano-Geometrie zwischen 10° 
und 90° in 0,02° Messschritten. Im Falle des Glases 70 wurde eine Co-Quelle 
(40 kV, 35 mA, ʄKɲ = 1,78897 Å) und eine Zählrate von 1 / 7 s verwendet. 
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Alle weiteren Gläser wurden mit einer Cu-Röhre (40 kV, 40 mA, ʄ 
(CuKɲ1) = 1,5406 Å) bei einer Zählrate von 1 / 10 s vermessen. Die qualitative 
Analyse wurde mit der Software EVA®, die quantitative Analyse mit TOPAS® 
durchgeführt. 
3.1.5.7 Lichtmikroskopische Untersuchungen 
Als Mikroskop stand das Stereomikroskop Stemi 200-C (Carl Zeiss) und das 
Lichtmikroskop Axiotech vario (Carl Zeiss) zur Verfügung. Die Proben 
wurden vor der Dokumentation mit destilliertem Wasser und Ethanol 
gereinigt. Im Falle von Querschnittaufnahmen wurde die Probe senkrecht 
zur Längsachse gebrochen. Einige Proben wurden in Harz (Epoxidharz HT2, 
R&G Faserverbundwerkstoff, Epoxidharz: Härter = 100 : 48) eingebettet, für 
24 h ausgehärtet und geschliffen. Es wurden Bilder im Durchlicht und/oder 
Auflicht aufgenommen. Mit dem Stereomikroskop wurden die Bilder mit 
halb- bis fünffacher Vergrößerung, beim Lichtmikroskop zwischen fünf- und 
zwanzigfacher Vergrößerung aufgenommen. 
3.1.5.8  Rasterelektronische Untersuchungen der porösen Gläser 
Die Probenpräparation umfasste die Erzeugung „frischer“ Bruchkanten, das 
Aufkleben der Proben auf den Probenhalter (12 mm) mittels „LEIT-C Plano 
Carbon“ (Plano GmbH) sowie die Bedampfung der Proben mit ca. 2 nm 
Platin. Die Rasterelektronenbilder wurden am S 4800 (Hitachi) 
aufgenommen. Es wurde mit einer Beschleunigungsspannung von 5 kV, 
einem Kathodenstrom von 10 mA (kalte Feldemissions-Kathode), einem 
Probenkammerdruck von 10-6 mbar und dem Sekundärelektronen- (SE) 
sowie Rückstreuelektronendetektor (BSE) gearbeitet. Zur Elementanalyse 
wurde der energiedispersive Röntgendetektor (EDX) der Fa. ThermoFisher 
Scientific (Typ: NSS2.3) genutzt. 
3.1.5.9 Porenanalyse mittels N2-Adsoption und Hg-Intrusion 
Die Porenanalyse wurde am Institut für Technische Chemie der Universität 
Leipzig durchgeführt. 
Zur Aufnahme der Stickstoff-Tieftemperatur-Adsorptionsisothermen 16 
wurde das Gerät ASAP 200 (Micrometrics) verwendet. Dazu wurden die 
Proben bei 180 °C und 10 – 5 hPa getrocknet und entgast. Die Isothermen 
wurden im Relativdruck-Bereich (݌Ȁ݌଴) zwischen 0 und 1 bei T = - 196 °C 
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aufgenommen. Die spezifische Oberfläche (OS) wurde aus dem linearen Teil 
(݌Ȁ݌଴ ൌ 0,3 – 0,5) der Brunauer-Emmett-Teller (BET) Gleichung (Gl. (31) ) 
bestimmt.  
ௌܱ ൌ ஺೘כேಲכ௏ಾ೚೙೚௠ಲ೏כ௏బ   
 (31) 
mit: 
ௌܱ: Spezifische Oberfläche ஺ܰǣ Avogadrokonstante 
ܣ௠ǣ Fläche adsorbiertes 
Molekül, hier 16,2 Å/mol 
݉஺ௗǣ Masse des Adsorbens 
ெܸ௢௡௢ǣ Adsorptivvolumen zur 
Bildung einer Monoschicht 
଴ܸǣ Molvolumen des Adsorptivs 
Normalbedingungen hier 34,7 cm³/mol
    
 

Dazu wurde der Platzbedarf von einem N2-Molekül auf 0,162 nm² definiert. 
Das Gesamtporenvolumen wird bei ݌Ȁ݌଴ ൌ 0,99 bestimmt. Hierbei wurde 
die Annahme getroffen, dass die Poren vollständig mit dem kondensierten 
Adsorptiv gefüllt sind. 
௔ܸௗ௦ ൌ ௏ಾ೚೙೚כ஼כ௣௣బכቀଵି ೛೛బቁכሺଵି ೛೛బା஼כ ೛೛బሻ
   (32) 
mit: 
௔ܸௗ௦ǣ Volumen der Gasmenge im 
Gleichgewicht bei p
ܥ: Temperaturabhängige stoffspezifische  
Konstante 
݌ǣ Gleichgewichtsdruck ݌଴ǣ Sättigungsdruck des Adsorptivs bei  




Zur Texturbestimmung mittels Quecksilberintrusions-Messung 245 wurde 
der „Poremaster“ (Quantachrome) genutzt. Dazu wurden die Proben bei 
120 °C für 24 h getrocknet. Die Messung fand zwischen 1 und 400 bar statt. 
Zur Bestimmung des Porenradius werden ein Kontaktwinkel (Hg-Glas) von 
141,3° sowie eine parallele Anordnung der Zylinderporen angenommen. 
Des Weiteren gilt, dass bei einem bestimmten Gleichgewichtsdruck (݌௝) alle 
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ݎ௣ ൌ 
ʹߪ




ݎ௣ǣ Porenradius ߠǣ Kontaktwinkel
ߪǣ Oberflächenspannung ݌ǣ Gleichgewichtsdruck 
 
Aus dem kumulativen Porenvolumen wird durch ܸ݀Ȁ݀ݎ die Porenklasse 
und –verteilung bestimmt.   
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 Anisotrope Strukturierung von Meso- und Makroporen 3.2
3.2.1 Herstellung anisotrop orientierter Meso- und Makroporen 
3.2.1.1 Zugbelastung der Proben (Recken) 
Für die Versuche zum Strecken der Proben wurde ein schwenkbarer 
Rohrofen (Abb. 19, links, HTPM (Eigenbau Fachgebiet ANW der TU Ilmenau, 
Carbolite Gero) genutzt.  
 
Abb. 19: Apparatur und Bestandteile zur Durchführung der Streckung der Gläser 
(obere Halterung (A), Klemmung (B), Klemme inkl. eines Keramikhalter und 
Bündeladapter (B1), SiCC-Rohr (B2), Abzug inkl. Halterung, Führung und 
Gewichtshalterung (C), Bündeladapter (D1), Rohrbündel mit Adapter (D2)). 
Zur Verbreiterung der heißesten Zone wurde der Ofen um ein SiCC-
Innenrohr ergänzt. Der Hohlraum zwischen dem SiCC-Rohr (Leihgabe 
Experimentelles   59 
Fraunhofer ISC Würzburg) und dem Keramikrohr wurde mit SiC-Pulver 
aufgefüllt.  
Nach der Bestimmung des Ofen-Temperaturprofils (Abb. 20) wurde eine 
Halterung bestehend aus einer oberen Rohrfixierung (Abb. 19 A), zwei 
Keramikrohren mit seitlichen Schlitzen inkl. Klemmen (Abb. 19 B1), einer 
unteren Rohrfixierung sowie Führung und Halterung für Gewichte gebaut 
(Abb. 19 C).  
 
Abb. 20: Temperaturprofil des Ofens (HTPM) nach der Umrüstung mit dem SiCC-
Rohr (homogene Temperaturzone ± 1,25 °C): gelbes Rechteck bei 
T(nominell) = 750 °C, graues Rechteck bei T(nominell) = 800 °C). Obere Zeile: nominell 
eingestellte Tempertur; Farbige y-Achsen: an der Position z gemessene 
Temperatur (z = 0 entspricht oberer Ofenrohkante dirket unterhalb von A 
(s. Abb. 19)). 
Zur Probenpräparation wurden die Vorformstäbe (Glas 60 und 70 mit 
] ൌ 21 mm) auf einen Durchmesser von 2 mm und eine Länge von 1 m 
verzogen (für Prozessparameter s. Tab. 8, Kap. 3.3.1.2). Die Vorformstäbe 
wurden auf 13 cm gekürzt und die Enden thermisch verformt bzw. in ein 
„Boro 3.3®“ Rohr eingeklebt (mit Autostic 1100, Roth). Anschließend 
wurden die Halbzeuge in die Keramikhalterung eingespannt und im Ofen 
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fixiert. Der Ofen wurde mit 10 K/min auf die Zieltemperatur erwärmt. War 
die Prozesstemperatur erreicht, wurde ein zusätzliches Gewicht an die 
Halterung angehängt. Temperatur (630 °C ൑ ሺܶீ௟௔௦଺଴ሻ ൑  660 °C, 680 ° ൑
ሺܶீ௟௔௦଻଴ሻ ൑  695 °C) und Flächenkraft (2,2 N/mm ൑ ܨ஺ሺீ௟௔௦଺଴ሻ ൑ 5,5 N/mm², 
2,2 N/mm² ൑ ܨ஺ሺீ௟௔௦଻଴ሻ ൑ 7,4 N/mm²) wurden in Abhängigkeit von der 
Glaszusammensetzung variiert. Die Berechnung der Flächenlast erfolgte bei 
t0 nach Gl. (34): 
ܨ஺ ൌ ௚כሺ௠ುೝ೚್೐ା௠ಹೌା௠ಸ೐ೢሻగכሺ]మሻమ
   (34) 
mit: 
ܨ஺ǣ Flächenkraft ݉ு௔ǣ Masse der Halterung
݃ǣ Fallbeschleunigung ݉ீ௘௪ǣ Masse des Zusatzgewichts 
݉௉௥௢௕௘ǣ Probenmasse ]ǣ Durchmesser der Probe vor 
dem Verziehen
Die Wärmebehandlung wurde nach 8 h beendet. Die Probe wurde aus der 
heißesten Zone herausgezogen und auf RT abgekühlt. Der finale 
Durchmesser im Bereich der homogenen Temperaturzone und die 
Gesamtlänge der Probe wurden bestimmt. Die aufbaubedingte maximale 
Längenänderung beträgt + 17 cm und ist bei der Versuchsdurchführung und 
Auswertung zu berücksichtigen (s. Kap. 4.2.1 ).  
3.2.1.2 Extraktion anisotrop orientierter nanoporöser Proben (milde 
Bedingungen) 
Es wurden Scheiben (10 x 6 x 1 mm) senkrecht und parallel zur Feld-, Streck- 
bzw. Stauchrichtung gesägt (Precision diamond wire saw, Well). Die Proben 
wurden nachfolgend in dest. Wasser mit 1 Gew.-% Ethanol gelegt 
ቀ௏ಽÚೞೠ೙೒௏ುೝ೚್೐ ൐ ͶͲቁ und passiv gerührt. Die Temperatur wurde auf 90 °C erhöht. 
Anschließend wurde tropfenweise 37 %-ige HCl zugegeben bis eine 
Konzentration von ܿሺܪܥ݈ሻ ൌ 1 M erreicht wurde. Nach 24 h wurde die 
Extraktionslösung langsam auf RT heruntergekühlt. Die Proben wurden mit 
destilliertem Wasser gewaschen und zur basischen Extraktion für 2 h in 
0,5 M NaOH Lösung passiv gerührt. Nachfolgend wurden die Proben in dest. 
Wasser mit 1 Gew.-% Ethanol neutral gewaschen. Nach jedem Waschgang 
wird der Ethanolgehalt im Wasser erhöht. Final wurde die Probe in reinem 
Ethanol gewaschen und anschließend an Luft getrocknet. 
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3.2.2 Charakterisierung anisotrop orientierter Meso- und Makroporen 
3.2.2.1 Bildanalyse der extrahierten porösen Proben 
Nach der Probenbehandlung im elektrischen und magnetischen Feld sowie 
unter Zug- und Druckbelastung wurden Membranen (݀ ൌ 1 mm) senkrecht 
und parallel zur Feld- bzw. Kraftrichtung hergestellt. Zusätzlich wurden 
Membranen aus den Gläsern 60 und 70 erzeugt. Die Wärmebehandlung 
wurde basierend auf den Versuchen im elektrischen und magnetischen Feld 
sowie unter Zug- und Druckbelastung durchgeführt. Es folgte die Extraktion 
der Proben (s. 3.2.1.2) die REM-Präparation und die Erstellung der REM-
Aufnahmen (s. 3.1.5.8). 
Für die Bildanalyse wurde gemeinsam mit Herrn Rolf Hoffmann (Fachgebiet 
Qualitätssicherung und industrielle Bildverarbeitung, TU Ilmenau) ein 
Programm entwickelt. Hierbei wurde die Annahme getroffen, dass die 
Poren einer wärmebehandelten und extrahierten Probe ursprünglich 
isotrop verteilt sind. Durch eine zusätzliche äußere Krafteinwirkung erfolgt 
eine Orientierung.  
Zunächst wurde das REM-Bild inkl. der Vergrößerung eingelesen (Abb. 21 
A). Anschließend wurde der Randbalken manuell abgeschnitten und das Bild 
in ein Graustufenbild umgewandelt. Nach der Binarisierung (Abb. 21 B) 
erfolgte die Rauschunterdrückung durch morphologische Operation und 
eine Farbinversion (Abb. 21 C). Der Schwellwert wurde zwischen 0,19 und 
0,3 manuell eingestellt. Es folgte die Kontursuche (Abb. 21 D).  
 
Hierbei wurden sehr kurze Konturen, Konturen am Rand und sehr kleine 
eingeschlossene Konturflächen ausgeschlossen. In jede Kontur wurde 
entweder eine Ellipse oder ein Rechteck eingepasst. Dazu wurde die freie 
Bildverarbeitungsbibliothek „OpenCV“ und der dort implementierte Fitting-
Algorithmus für Ellipsen und Quadrate 246 nach der Methode der kleinsten 
Fehlerquadrate verwendet (Abb. 21 E). Ellipsen bzw. Rechtecke, die sehr 
kurze Haupt- oder Nebenachsen (< 1 % zugehöriger Haupt / Nebenachse) 
besitzen bzw. deren Achsen stark von dem Konturenmaß (> + 10 % 
Konturmaß) abweichen, wurden ausgeschlossen. Anschließend wurde das 
Konturenmaß mit der Ellipsen- und Rechteckkontur abgeglichen. Die Form 
mit der geringsten Abweichung wurde ausgewählt (Abb. 21 F).  
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Abb. 21: Bildanalyse der REM-Aufnahmen zur Qualifizierung der Porenorientier-
ung am Beispiel einer extrahierten Probe (am Beispiel von Glas 60, T = 660 °C, 
t = 6 h, F = 2 N/mm²). Originalbild (A), Bild nach Zuschnitt und Graubildumwand-
lung, Binarisierung und Rauschunterdrückung (B), Farbinversion und Ausschluss 
von Randporen (C), Markierung der Porenhohlräume inkl. –kontur (D), 
Anpassung der Porenkontur mit einem Kreis oder einer Ellipse sowie 
Bestimmung der Längsachse inkl. Orientierung im Bild (E), Darstellung der 
Ellipsen und Kreise ohne Originalbild (F). 
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Die Lage der Ellipsen- bzw. Rechteckhauptachse ergab die Orientierung der 
Pore. Insgesamt wurden 36 Orientierungssegmente in 10° Schritten 
definiert. Aus dem Verhältnis zwischen Nebenachse zu Hauptachse sowie 
der Konturfläche wurde die Porenform bestimmt. Die Häufigkeit der Haupt-
achsenorientierung der Poren wurde zur Bestimmung der Orientierungs-
richtung genutzt. Die Zuordnung der Poren in die Orientierungssegmente 
erfolgt in 10°-Schritten (z. B. 0°- 10°, 10°- 20°, etc.). 
3.2.2.2 Bestimmung der Doppelbrechung 
Zur Bestimmung der Doppelbrechung wurden Stäbe der Gläser 60 und 70 
aus dem Bereich der homogenen Temperaturzone aus dem Versuch 
Zugbelastung der Probe (Kapitel 3.2.1.1) verwendet. Der Probendurch-
messer ( ] ) wurde mit einem Messschieber bestimmt. Die Stäbe 
(݈ ൌ 10 mm) wurden in eine mit Ethylcinnamat K gefüllte Petrischale gelegt. 
Anschließend wurden die Proben unter dem Lichtmikroskop BX60 
(Olympus) am Institut für Nichtmetallische Werkstoffe (TU Clausthal) 
untersucht. Zur Bestimmung der Doppelbrechung wurde der U-CBE Berek-
Kompensator (Olympus) genutzt. Die Probe wird in Hellfeldstellung fixiert. 
Unter Verwendung des Kompensators und des Interferenzfilters (IF 546) 
wird der Gangunterschied ermittelt L. Aus dem Gangunterschied wird der 
Verzögerungswert aus einer für den Kompensator spezifischen 
Messwerttabelle abgelesen. Pro Glasstab wurde der Gangunterschied an 10 
verschiedenen Stellen bestimmt.  
Die Doppelbrechung ist der Quotient des Gangunterschieds (߂) durch die 
Wellenlänge (ߣ). Der Einfallswinkel ߙ im experimentellen Aufbau beträgt 
nahezu 0°. Demnach vereinfacht sich die Gl. (35) zu (36). 
߂ ൌ ʹ݀ כ ඥ݊; െ ݏ݅݊;ߙ െ ߣʹ
 (35) 
                                              
K Ethylcinnamat: Zimtsäureester (C11H12O2) mit einem Brechungsindex von 1,558 
L Nach der Scharfstellung des Objektes wird dieses in Auslöschstellung (gekreuzte Polarisatoren) gebracht. 
Der Tisch wird um +45° gedreht und fixiert (Hellstellung). Der Kompensator wird ins Mikroskop eingesetzt 
und das Kompensatorrad gedreht bis der schwarze Saum die Mitte des Sehfelds kreuzt. Tritt dies nicht 
ein, wird der Tisch um weitere 90° gedreht. Der Interferenzfilter (IF 546) wird eingesetzt. Der 
Kompensator wird gedreht, bis der schwarze Saum das Fadenkreuz erreicht (Wertߠଵ). Anschließend wird 
der Kompensator in die entgegengesetzte Richtung gedreht bis ein weiterer schwarzer Saum eintritt 
(Wertߠଶ). Es folgt die Berechnung des Gangunterschieds (߂):  
߂ ൌ ȁ௱భି௱మȁଶ  
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݀ǣ Dicke der Probe ݊ǣ Natürliche Zahl, die die 
Beugungsordnung angibt 

Die Doppelbrechung setzt sich aus der Form- und Verteilungs-
doppelbrechung zusammen. Um den Anteil der Formdoppelbrechungen zu 
bestimmen, muss die Doppelbrechung der Probe nach einer zusätzlichen 
Wärmebehandlung erneut vermessen werden. Die Wärmebehandlung des 
Glases 60 wurde bei 480 °C und die des Glases 70 bei 510 °C für je 4 h 
durchgeführt. Dies gewährt eine Relaxation der Glasphasen. Die 
Verteilungsdoppelbrechung bleibt erhalten. 
 Anisotrope Strukturierung von Kapillar- und Luftporen 3.3
3.3.1Wabenstrukturen 
3.3.1.1 Draw-Down: Apparatur und Prozessbeschreibung 
Für die Versuche wurde eine Ziehapparatur180 (Abb. 22, Bau Tetra GmbH) 
mit einem vertikalen Rohrofen mit einer ca. 2 cm langen heißen Zone 
(Abb. 22 D) umgebaut. 
Dazu wurde eine bewegliche Ofenführung integriert sowie die Abzugs-
vorrichtung (Abb. 22 E) erneuert und die Steuerung modernisiert (HeLiRo 
GmbH). Des Weiteren wurde die Apparatur mit einer Kraftmessdose, 
Druckminderer und optional mit einem Durchmessermessgerät der Fa. VMA 
GmbH (Leihgabe) ausgestattet. Im Rahmen einer studentischen Arbeit 247 
wurde Faseraufwicklung (Abb. 22 G) sowie Schlichteauftrag (Abb. 22 F) 
konstruiert und installiert.  
Zur Charakterisierung der Lage und Länge der heißesten Zone wurde das 
Temperaturprofil des Ofens bei Temperaturen zwischen 600 °C und 800 °C 
aufgenommen. Dazu wurde ein Bündel bestehend aus 19 Kieselglasrohren 
(Schott AG) mit einem Klebeband fixiert. Dieses wurde in die Halterung A 
eingespannt. Die Rohre definieren die Messpunkte innerhalb einer Ebene. 
Die Temperaturmessung erfolgte mit einem Pt100-Thermoelement. Das 
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Thermoelement wurde in die Zufuhrachse eingespannt und in eines der 19 
Kieselglasrohre eingeführt. Die Temperatur wurde nach ca. 1 Minute auf-
genommen und das Thermoelement um 10 mm herunter gefahren. 
 
Abb. 22: Aufbau der Ziehanlage (Halterung (A), Kraftmessdose (B), Druckluft-
minderer (C), Rohrofen (D), Abzugsrollen (E), Schlichteauftrag (F), Faserauf-
wicklung (G)). 
Dieser Vorgang wurde für die gesamte Ofenlänge und alle 19 Rohre 
durchgeführt. Aus der Messung wird die Lage, Länge und Breite der heißen 
Zone bestimmt (Abb. 23).  
Zur Herstellung von Multikapillaren und Halbzeugnissen wird das untere 
Ende der Vorform im Bereich der heißen Zone positioniert. Dazu wird die 
Probe in die Halterung eingespannt (Abb. 22 A) und der Adapter zwischen 
die beiden Rollen der Abzugsvorrichtung (Abb. 22 E) geklemmt. Der Ofen 
wird auf die Prozesstemperatur erwärmt und für ca. 15 min bei der 
Temperatur gehalten. Anschließend werden der Abzug und die Zufuhr 
gestartet. Während der Einstellung der Zwiebelform dürfen die Zugkräfte 
7 N nicht überschreiten. Es wird die Temperatur in der heißesten Zone, die 
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Kraft, der Durchmesser der Probe und optional der Innendruck 
dokumentiert. Die für das Verfahren relevanten Parameter werden erst 
nach Erreichen der Prozessstabilität bestimmt. Proben mit einem 
Durchmesser > 1 mm sind auf eine verzogene Länge von 1 m begrenzt. Bei 
Durchmessern < 1 mm ist eine Aufwicklung der Einzelfasern bzw. Bündel 
möglich. Dazu wird das verzogene Produkt durch die Faserführung gefädelt 
und auf die Papprolle mittels Klebestreifen fixiert. Anschließend werden die 
Abzugsrollen geöffnet, so dass der Abzug über die Faseraufwicklung 
realisiert wird. 
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Abb. 23: Temperaturprofil des Ziehofens (z = 0 entspricht Ofenoberkante) mit 
einem 19er Rohrbündel (vertikaler Temperaturverlauf (A) [heiße Zone: gelbes 
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3.3.1.2 Versuchsbeschreibungen 
Herstellung von Halbzeugen 
Aufgrund der nicht ausreichenden Vorformlängen (Mindestlänge ca. 80 cm 
[Einspannung oberhalb des Ofens: 30 cm, Einspannung unterhalb des 
Ofens: 25 cm, Ofenlänge: 35 cm]) werden Adapter (Abb. 24) aus Boro 3.3® 
hergestellt und diese an die Vorformen geklebt.  
 
Abb. 24: Fotographien vom unteren Adapter (A) mit Klebeverbindung in der 
Ziehvorrichtung; oberen Adapter (B) und verzogene Vorformstäbe, Adapter für 
Vorform-Hohlstäbe (C), Adapter für Rohrbündel (D). 
Die Aushärtung des Klebers (Autostic 1100, Carl Roth) bedarf 24 h bei 
Raumtemperatur. Anschließend werden die Adapter in die Apparatur 
eingespannt. Es folgt eine zusätzliche Aufheizphase zur Ausgasung aller 
flüchtigen Bestandteile des Klebers bei 200 °C – 300 °C für 30 min. Der 
Ziehprozess ist identisch zu 4.3.1.1. Die Prozessparameter sind in Tab. 8 
zusammengefasst. Es wurden Rohr- und Stabhalbzeuge mit einem 
Außendurchmesser von ca. 1,9 mm und einer Gesamtlänge von 1 m 
hergestellt.  
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Tab. 8: Prozessparameter zur Herstellung der Halbzeuge. 












Rohr 15,5 34,5 760 0,5 300 1,9 
Stab 0 21 760 3 350 1,9 
Stab 0 21 760 5 250 3 
60 
Rohr 15,5 34,5 740 0,5 300 1,9 
Stab 0 21 740 3 350 1,9 
Stab 0 21 740 5 250 3 
       
Bestimmung der Prozessparameter 
Die Bestimmung der erforderlichen Prozessparameter erfolgte an den im 
ISC hergestellten Vorformrohren des Glases 70. Der Prozess entspricht dem 
in 4.3.1.1 beschriebenen Verfahren. Folgende Parameter wurden variiert 
(Tab. 9): 
Tab. 9: Parametervariation zur Bestimmung der idealen Prozessbedingungen 
von Glas 70. 
Variable Variations-bereich Konstanten 
ܶ [°C] 700 – 780 ݒ௭௨ ൌ ͷ݉݉ כ ݉݅݊
ିଵ , ݒ௔௕ ൌ ͷͲ݉݉ כ ݏିଵ, 
݌ ൌ Ͳܾ݉ܽݎ 
ݒ௭௨ der Halterung 
[mm/min] 1 – 5 ݒ௔௕ ൌ ͷͲ݉݉ כ ݏିଵ, ܶ ൌ ͹ͶͲιܥ, ݌ ൌ Ͳܾ݉ܽݎ 
ݒ௭௨des Ofen       
[mm/min] 1 – 5 ݒ௔௕ ൌ ͷͲ݉݉ כ ݏ
ିଵ , ܶ ൌ ͹ͶͲιܥ, ݌ ൌ Ͳܾ݉ܽݎ 
ݒ௔௕               
[mm/min] 
10 – 50 ݒ௭௨ ൌ ͷ݉݉ כ ݉݅݊ିଵ, ܶ ൌ ͹ͶͲιܥ, ݌ ൌ Ͳܾ݉ܽݎ 
݌                 
[mbar] 0 – 20 
ݒ௭௨ ൌ ͷ݉݉ כ ݉݅݊ିଵ, ݒ௔௕ ൌ ͷͲ݉݉ כ ݏିଵ, 
ܶ ൌ ͹ͶͲιܥ 
   
Die Prozessparameter sind in Krenkel et al. 24 veröffentlicht und werden in 
Tab. 10 zusammengefasst. Die Herstellung von Rohrbündeln erfordert eine 
höhere nominelle Temperatur (ca. + 20 K). Zum einen ist eine größere Glas-
masse zu erwärmen und zum anderen verringern die mit Luft gefüllten 
Rohrvolumen (Luftporen) und die „geringe“ Kontaktfläche zwischen den 
Rohren den Energieeintrag von den äußeren Rohren hin zu den innen-
liegenden. Neben der isolierenden Wirkung der Luft tritt ein „Kamineffekt“ 
auf, der zu einer längeren heißen Zone und zur Absenkung der Maximal-
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temperatur führt. Im Idealfall sollte die Viskosität der Innen- und 
Außenrohre gleich sein. Aufgrund des Energieeintrages von außen weisen 
die äußeren Rohre jedoch eine geringere Viskosität auf als die Inneren. Für 
stabile Prozessbedingungen muss die Viskosität der Innenrohre im Bereich 
des Erweichungspunktes liegen und der radiale Temperatur- / Viskositäts-
gradient innerhalb der heißesten Zone so klein wie möglich ausfallen. Die 
maximale, radiale Temperaturabweichung wurde bei einer Prozess-
temperatur von 800°C mit േ 20 K bestimmt (Abb. 23). Für die Bündel des 
Typs Ib und Ig ist in Tab. 10 die experimentell bestimmte Prozesstemperatur 
angegeben. 
Tab. 10: Zusammenfassung der Prozessparameter "Draw-Down" in 
Abhängigkeit von der Glaszusammensetzung. Die angegebenen Temperaturen 
wurden innerhalb der heißen Zone zwischen Ofenrohr und Glasprobe 
gemessen. 
Prozessbedingungen  Glas 60 Glas 70 
Temperatur (Rohr)                                 [°C] 680 740 
Temperatur (Rohrbündel Ib und Ig) [°C] 700 760 
Temperatur (Druckluft, Rohr)              [°C] 700 750 
Zuführgeschwindigkeit (vzu)                 [mm/min] ш 5 ш 5 
Abzugsgeschwindigkeit (vab) [mm/min] ш 50 ш 50 
Innendruck  [mbar] 8 8 
Zugkraft (Bündel) [N] 1,5 - 2,5 1,5 - 2,5 
   
Die radiale Viskositätsverteilung führt bei den äußeren Rohren im Bündel zu 
einer verstärkten Ellipsenbildung. Um diesen Effekt zu minimieren, kann mit 
Druckluft gearbeitet werden. Da dabei kalte Luft in die Kapillaren gepresst 
wird, werden höhere Prozesstemperaturen benötigt. Diese sind für 
druckbeaufschlagte Einzelrohre der Gläser 60 und 70 mit denen der 
Rohrbündelherstellung vergleichbar. Ab einem Innendruck ൒8 mbar erfolgt 
während des Prozesses eine Aufweitung der Proben. Bei Einzelrohren wird 
dabei eine Verringerung der Wandstärke beobachtet. Im Falle von 
Rohrbündeln werden insbesondere Fehlstellen (größere Zwickelhohlräume) 
aufgeweitet. Des Weiteren führen zu langsame Abzugsgeschwindigkeiten zu 
größerer Durchmesserinhomogenität sowie zu einer Zunahme an 
Fehlstellen. Die größere Aufenthaltsdauer der Proben im Ofen führt zum 
einen zu einer Entmischung der Proben, zum anderen zu einer Abnahme 
der Zugkraft bei gleicher Temperatur / Viskosität. Die Bündel neigen bei 
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geringen Zugkräften „auseinander zu gehen“. Hierbei separiert das Bündel 
in einzelne Rohrbündelbereiche. Die Ursache hierfür liegt in der 
Schwankung der Rohrdurchmesser. Dadurch wird keine dichteste Packung 
erreicht, wodurch unterhalb der Bündelfixierung eine auseinandertreibende 
Kraft senkrecht zur Zugkraft entsteht. Ein weiterer Effekt ist, dass größere 
Durchmesser erhalten werden als über das Abzugs-Massefluss-Gesetz 
berechnet. Außerdem kann es zur „Wellenbildung“ kommen. Beides 
resultiert daraus, dass mehr Glasmasse fließt als abgezogen wird. Ab 
Zuführgeschwindigkeiten ш 5 mm/min und Abzugsgeschwindigkeiten von 
ш 50 mm/min werden bei oben genannten Prozesstemperaturen 
Abzugskräfte ш 1,5 N und stabile Prozessbedingungen erreicht. Die 
Änderung des Außen- und Innendurchmessers der Rohre ist gleichmäßiger. 
Zugkräfte über 2,5 N/mm² führen ebenfalls zu größeren 
Bündeldurchmessern. Hierbei ist die Viskosität des Glases zu groß, als dass 
eine vollständige Kraftübertragung erfolgen kann. Die Bündel „rutschen“ 
durch die Rollen. Außerdem neigt die Halterung bei höheren Kräften zu 
Versagen. Die Zugkraft ist insbesondere auch für die Prozessbewertung und 
-beobachtung signifikant. Die Untersuchungsergebnisse zeigen, dass schon 
eine geringe Viskositätsverringerung in einer signifikanten Erhöhung der 
Zugkraft resultiert.  
In Abb. 25 sind die dokumentierten Parameter eines typischen Ziehrozesses 
dargestellt. Zunächst erfolgt die Erwärmung des Bündels. Hierbei überheizt 
der Ofen um ca. 20 K auf (770 °C). Aufgrund des Eigengewichts erfolgt 
zwischen 700 und 750 °C das Abschnüren des Bündels. Hierbei passiert der 
untere Adapter vollständig das Durchmessermessgerät (Steigung des Durch-
messers auf ca. 45 mm). Durch die Veränderung der Bündelgeometrie im 
Ofen sowie durch den mit dem Masseflus verbundenen Wärmefluss sinkt 
die Temperatur ab. Anschließend wird die Zuführung und der Abzug 
gestartet (vzu = 5 mm/min, vab = 150 mm/min). Das Bündel zeigt die Tendenz 
auseinander zu gehen, weshalb der Abzug kurzzeitig ausgeschaltet und das 
Bündel erneut um 360° verdreht wurde. Dadurch entstand ein erneutes 
Durchmessermaximum. Anschließend wurde der Abzug erneut gestartet. 
Die Temperatur und die Ziehzwiebel stellen sich erneut ein (dritter Anstieg 
des Durchmessers). Nachdem die Ziehzwiebel gebildet wurde, ändert sich 
die Temperatur nur geringfügig und kontinuierlich. Ab diesem Zeitpunkt 
korreliert die Änderung des Durchmessers mit der Änderung der Zugkraft. 
Die Zugkraft wird jeweils um die Gewichtskraft reduziert dargestellt. Da die 
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Änderung des Massenflusses erst ab der Bildung der Ziehzwiebel einheitlich 
ist, kann die Zugkraft erst ab diesem Zeitpunkt genutzt werden. Davor ist 
der Anteil der Gewichtskraft zu groß und die Zugkraft zu gering. Es gilt, dass 
mit abnehmender Zugkraft der Durchmesser ansteigt. Die Änderung der 
Zugkraft nach t = 16 min 42s resultiert aus der Änderung der Temperatur 
sowie geräte- (z. B. Motorruckeln) und materialbedingte Schwankungen 
(Blasen, Steine, etc.). 
 
Abb. 25: Verfolgung der Prozessparameter ࢀ [°C] (rot), vzu [mm/min] (hellblau), 
vab [mm/min] (schwarz), ࡲ [N] (grün) und Ø [mm] (dunkelblau).  
Die Messdaten zeigen zeitnah Änderungen im Fließverhalten an. Der 
Vergleich der Zugkraft- mit der Temperaturkurve macht deutlich, dass das 
Fließverhalten überwiegend von der Prozesstemperatur abhängig ist. Die 
Dokumentation der Messwerte zeigt, dass nahezu stabile Prozess-
bedingungen erst nach 17 Minuten erreicht werden. Weiterhin ist sichtbar, 
dass die Prozesstemperatur mit fortschreitender Zeit von 760 °C auf ca. 
750 °C absinkt. Hierbei ändert sich der Durchmesser nur geringfügig. Zur 
Bildung der Ziehzwiebel müssen höhere Temperaturen im Ofen erreicht 
werden, da eine größere Glasmasse erwärmt werden muss. Anschließend 
kann die Temperatur geringfügig abnehmen, da zum einen weniger Masse 
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auf die Ziehtemperatur erwärmt werden muss und zum anderen das 
Vollmaterial mit fortschreitender Zeit gleichmäßiger erwärmt ist. Der 
Prozess-Temperaturbereich (Temperatur im Bereich der Ziehzwiebel-
bildung) ist abhängig von der Glaszusammensetzung. Bei den verwendeten 
„langen“ Gläsern kann die Temperaturdifferenz, bezogen auf die „ideale“ 
Prozesstemperatur, bis zu 25 K betragen. Die Änderung des Querschnitts 




]బ   
 (37) 
mit: 
ο]ǣ Querschnittsdifferenz ]௙௜௡௔௟ǣ Querschnitt nach dem 
]଴ǣ Ausgangsquerschnitt  Verziehen

Aus den mittels Lichtmikroskopie (Axiotech Vario, Carl Zeiss) bestimmten 
Durchmessern wurde der Mittelwert gebildet. 
Entmischung während des Draw-Down-Prozesses 
Zur Untersuchung des Entmischungsverhaltens nicht vorentmischter Gläser 
während des Draw-Down-Prozesses wurden Halbzeuge des Glases 70 mit Ø 
= 2,9 mm und l = 1 m genutzt (Verziehprozess s.: 4.3.1.1). Variiert wurden 
die Temperatur, die absoluten Zufuhrgeschwindigkeiten (ݒ௭௨) bei gleichem 
Ziehverhältnis und die Abzugsgeschwindigkeit (ݒ௔௕) (s. Tab. 11).  
Tab. 11: Untersuchungsbedingungen zur Entmischung des Glases 70 während 
des Verziehens 
Variable Variationsbereich Konstanten 
T [°C] 590 – 795 ݒ௭௨ ൌ ͷ݉݉Ȁ݉݅݊ , ݒ௔௕ ൌ ͷͲ݉݉Ȁ݉݅݊ 
,p = 0 mbar, 
ݒ௭௨ሺܪ݈ܽݐ݁ݎݑ݊݃ሻ 
[mm/min] 0,5 – 30 
௩೥ೠ
௩ೌ್ ൌ ͳͲ, T = 740 °C, p = 0 mbar, 
ݒ௔௕  [mm/min] 2 – 10 ݒ௭௨ ൌ ͳ݉݉Ȁ݉݅݊ , T = 740 °C, p = 0 mbar, 
Anschließend wurden die Proben an der Universität Leipzig extrahiert 
(3.2.1.2) und mittels N2-Sorption (3.1.5.9) analysiert. 
Herstellung Bündelvariationen 
Zur Herstellung von Bündeln aus 7, 15, 19 und 37 Rohren aus Glas 70 und 
60 wurden die vom Fraunhofer ISC hergestellten Rohrvorformen genutzt. 
Aufgrund der geringen geometrischen Präzission wurden diese in 25 cm 
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lange Segmente zerteilt und Rohrabschnitte mit möglichst geringen 
Schwankungen in Krümmung, Durchmesser, Dicken und ohne Steine und 
Blasen ausgewählt. Die Herstellung von Stabbündeln sowie Rohr- und 
Stabkombinationen wurden aus den Halbzeugen mit einem Durchmesser 
von 1,9 mm vorgenommen. 
Die Fixierung des Bündels erfolgte zunächst mit einem Tape. Die Enden 
wurden mit Cu-Draht fixiert. Das Tape wurde entfernt und das Bündel zur 
Verringerung der Boratabdampfung mit gesättigter Borax-Lösung 
beschichtet. Nach einer Trocknungsdauer von 24 h erfolgte das Einkleben 
des Bündels in den Boro 3.3® Adapter (Abb. 24 D). Der Adapter ist parallel 
zur Zugrichtung offen, so dass flüchtige Bestandteile und die erwärmte Luft 
entweichen können. Nach Erreichen der Prozesstemperatur wurde eine 
Haltezeit von 15 min eingehalten. Anschließend wurden die Abzugsrollen 
geöffnet und das untere Ende des Bündels gegen das obere Ende um 360° 
gedreht. Dies erhöhte den Kontakt zwischen Rohren in der Ziehzwiebel.  
Die einfach verzogenen Kapillarbündel des Glases 70 mit einem 
Außendurchmesser von 2 - 3 mm dienten sowohl als Halbzeug für die 
Herstellung von mehrfach verzogenen Kapillarbündeln (19 x 19, 19 x 37 und 
37x37) als auch zur Realisierung von Bündel-Hüllrohr-Kombinationen. Die 
Herstellung der mehrfach verzogenen Kapillarbündel erfolgte identisch zur 
Herstellung einfach verzogener Kapillarbündel. Das Verziehen des 37er 
Bündels im Hüllrohr erfolgte nach 4.3.1. Die Herstellungsparameter und 
Bündelvariationsbezeichnungen sind in Tab. 12 zusammengefasst. Die 
Gläser 60 und 70 wurden sowohl einzeln als auch kombiniert verzogen. Als 
Hüllrohr kam auch das Thermometerglas I860 (TGI, Ilmenau) zum Einsatz. 
Anschließend wurden die verzogenen Proben getempert und extrahiert 
(3.2.1.2) sowie mittels N2-Sorption und Hg-Intrusionsmessung analysiert. 
Des Weiteren wurden REM-Bilder der extrahierten Proben aufgenommen 
(3.1.5.8).  
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Tab. 12: Bündelvariation (blau: Glas 70, grün: Glas 60, orange: I860), 
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       
3.3.1.3 Oberflächenbehandlung und -funktionalisierung der porösen 
Wabenstrukturen 
Tab. 13 fasst die Oberflächenbehandlungen (Feuerpolitur, HF-Ätzen, 
Beschichtung mit SiO2) und –funktionalisierungen (Beschichtung mit TiO2, 
Au, sensitivem Farbstoff) für die wabenförmigen Glasproben zusammen. Sie 
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wurden vor oder nach der Extraktion beschichtet, mit Feuerpolitur 
oberflächlich verschlossen und mit HF geätzt. 
 
Tab. 13: Methoden der Oberflächenfunktionalisierung für Wabenstrukturen 
  Methode Zweck Durchführung 
Feuerpolitur   Oberflächenversiegelung 
TU Ilmenau 





TU Ilmenau  TiO2 Photokatalytische Aktivität 
 Au Reduktion Katalytische Aktivität 
 sensitiver Farbstoff 
Layer by 
Layer Sensorische Anwendung Surflay GmbH 
    
Feuerpolitur 
Ein Glas 70 Stab (Halbzeugnis, Ø = 3 mm, l = 10 cm) wurde für 24 h bei 
650 °C getempert und anschließend extrahiert (s. Kap. 3.2.1.2). Der Stab 
besitzt nach der Extraktion Poren mit dPore ~ 100 nm. Um die Oberfläche 
vollständig zu versiegeln wurde eine Feuerpolitur durchgeführt. Dazu wurde 
Erdgas mit wenig Sauerstoff genutzt und der poröse Stab kurz und 
gleichmäßig in der Flamme gedreht. Die Brennerflamme erreicht zwischen 
800 °C und 1000 °C. Die Staboberfläche und die Querschnittsfläche wurden 
nachfolgend im REM (3.1.5.8) analysiert.  
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HF-Ätzung 
Ätzversuche wurden an Halbzeugen des Glases 70 ( ] ൌ  3 mm) 
durchgeführt, welche bei 650 °C für 24 h getempert wurden. Die Ätzung 
wurde entweder vor oder nach der Extraktion (3.2.1.2) realisiert. Als 
Ätzmittel diente Flusssäure bei Raumtemperatur, wobei die Ätzzeit und die 
Konzentration variiert wurde (s. Tab. 14). Die Stabmasse wurde jeweils vor 
und nach dem Ätzschritt dokumentiert. Nach der Extraktion wurde die 
Stabquerschnittfläche sowie -oberfläche mittels REM untersucht (s. 
Kap. 3.1.5.8).  
Tab. 14: Ätzparameter  
Ätzschritt c [mol/l] t [s] 

Ätzschritt c [mol/l] t [s] 
Vor der 
Extraktion















(10 % HF) 
60 
 300 








      
SiO2-Beschichtung (s. Anhang D) 
TiO2 Beschichtung 
Die Herstellung des TiO2-Precursor-Pulvers erfolgte nach Löbmann248. Zu 
1 mol Tetraethylorthotitanat wird schrittweise 1 mol Acetylaceton zuge-
geben. Die Lösung wird kontinuierlich bei 80 °C gerührt. Nach 1 h wird die 
Lösung auf Raumtemperatur abgekühlt. Zur erkalteten Lösung werden 
3 mol dest. Wasser hinzugefügt. Darauffolgend werden alle flüchtigen 
Komponenten unter Einsatz eines Rotationsverdampfers bei max. 
Badtemperatur 80 °C und ݌௠௜௡ ൌ 60 mbar (Rotavapor® R-200 Advanced, 
Büchi) entfernt. Zur Herstellung des Beschichtungssols werden 5 Gew.-% 
TiO2-Precursor-Pulver unter ständigem Rühren in 100 mL iso-Propanol 
gelöst. 
Die Beschichtung der Halbzeugstäbe der Gläser 60 und 70 (] ൌ 3 mm) 
erfolgte vor dem Verziehen, vor der Temperung und nach der Extraktion. Im 
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Falle der Beschichtungen nach der Extraktion wurde der poröse Glasstab 
zunächst in iso-Propanol getränkt. Die Parameter des Ziehprozesses, 
Wärmebehandlung und Extraktion wurden identisch zur TEOS-Beschichtung 
(s. Anhang D) gewählt. Nachfolgend sind die Versuchsparameter zur 
TiO2-Beschichtung von Glas 70 Stäben in Tab. 15 zusammengefasst. 
Tab. 15: Tauchbeschichtungsparameter zur Beschichtung von Stäben der 
Gläser 60 und 70 mit TiO2 Herstellung einer geschlossenen TiO2-Schicht vor dem 
Verziehen und nach der Extraktion.  




Vor dem Ziehprozess 5 10 1 
Nach der Extraktion 
1 10 1 
2 10 1 
3 10 1 
5 10 1 
1 4 1 
1 10 1 
5 10 1 
5 10 1 
1 10 3 
1 10 5 
1 10 15 
1 10 30 
1 10 60 
1 10 120 
1 10 240 
   
Au-Beschichtung  
Für die Beschichtung wurde ein Kapillarbündel (] ൌ 20 mm) des Typs Ic (s. 
Tab. 12) mit einem Durchmesser von ca. 1,5 mm hergestellt (] ൌ 760 °C, 
ݒ௭௨ ൌ 5 mm/min, ݒ௔௕ ൌ 700 mm/min). Anschließend wurden die Kapillaren 
auf eine Länge von 5 cm gekürzt, bei 650 °C für 24 h getempert, extrahiert 
und an Luft getrocknet. Die Kapillare wurde in ein einseitig verschlossenes 
Rohr gelegt. Zur Herstellung der Stammlösung wurden 45,9 mg der 
Tetrachloridgoldsäure (HAuCl4) in 10 mL Ethanol gelöst. Anschließend 
erfolgte die Beschichtung249 mit 2 Gew.-% Au (Gl. (38)) 
80    Experimentelles 
  
ௌܸ௧௔௠௠௟Ú௦௨௡௚ୀ యరכ೘಼ೌ೛೔೗೗ೌೝ೎ೄ೟ೌ೘೘೗Úೞೠ೙೒





௏ಶ೟೓ೌ೙೚೗   
 (39) 
mit: 
ܸǣ Volumen [l] ܿǣ Konzentration [mol/l]
݉ǣ Masse [g] ܯǣ Molare Masse [g/mol] 
ܯு஺௨஼௟ర ൌ ͵͵ͷǡ͸ ௚௠௢௟ Ǣ ܯ஺௨ ൌ ͳͻ͵
௚
௠௢௟ Ǣ ܯு஺௨஼௟ర ൌ ͳǡ͹ כ ܯ஺௨Ǣ  
Dazu wurde der Stammlösung 5 – 10 mL Ethanol zugesetzt und das Gemisch 
in das Rohr mit der Kapillare gefüllt. Anschließend wurde das Rohr an einen 
Rotationsverdampfer angeschlossen und bei 40 °C, 100 mbar, mit 
150 1/min gedreht. Nachdem ein Großteil des Ethanols verdampft ist, 
wurde erneut Ethanol hinzugefügt um die Abscheidung des HAuCl4 an der 
Rohrinnenwand zu verringern und eine gleichmäßigere Beschichtung 
innerhalb der Kapillare zu erhalten. Dieser Vorgang wurde bis zu zehn Mal 
wiederholt. Darauffolgend wurde die Probe für 2 h im Rotationsverdampfer 
getrocknet. Die beschichtete Probe wurde 24 h in ammoniakalischer 
Atmosphäre gelagert. Danach wurde die Kapillare dreimal mit 80 °C heißem, 
destilliertem Wasser gewaschen. Die Probe wurde zunächst an Luft und 
anschließend am Rotationsverdampfer getrocknet. Es folgte die Ausheizung 
der Probe im Vakuumofen bei 200 °C für 3 h. Die beschichteten Kapillaren 
wurden mittels REM (3.1.5.8) und konfokal Laserscanning Mikroskop (LSM) 
(TCR4000, Leica) analysiert. Zur Untersuchung am LSM (Frau Simon und 
Herr Funke, Surflay GmbH) wurden mit und ohne Gold beschichtete 
Membranen nach dem Layer by Layer Verfahren mit Rhodamin beschichtet, 
für 1 h inkubiert und final fünfmal mit MilliQ® (Reinstwasser) gewaschen. Im 
Anschluss wurde die Fluoreszenzintensität am LSM bestimmt. Zum Erhalt 
gleicher Messintensitäten wurde die maximale Helligkeit aller Bilder durch 
die elektrische Spannung angepasst. Bei gleicher Helligkeit gilt, dass je 
geringer die Spannung ist, desto größer ist der Anteil an Rhodamin B. Die 
mit Rho und Au beschichteten porösen Gläser wurden bei einer 
Beschleunigungsspannung von 700 V, die mit ausschließlich mit Rho 
beschichteten Proben mit 800 V (Referenz) aufgenommen. Die 
Fluoreszenzintensität steigt mit der Rhodamin-Menge auf der Oberfläche. 
Bei gleicher Helligkeit gilt, dass je geringer die Spannung ist, desto größer ist 
der Anteil an Rhodamin B.  
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Sensitive Farbstoffe  
Während des Projektes ANIMON wurden vom Kooperationspartner Surflay 
GmbH zahlreiche Beschichtung über das Layer-by-Layer-Verfahren (LBL) an 
Kapillaren Typ Ib und Ic des Glases 70 mit einer Porengröße von 
100 und 50 nm realisiert. Die Abb. 26 zeigt schematisch den Layer-by-Layer-
Prozess, bei dem abwechselnd monomolekulare Lagen von Polykationen 
und –anionen abgeschieden werden. Die verwendeten Polyelektrolyt-
Farbstoffe sind entweder gegenüber O2, pH, T, oder Cl- sensitiv. 
 
Abb. 26: Schematische Darstellung der Layer-by-Layer-Beschichtung (Christian 
Funk, Surflay GmbH) 
Genauere Informationen sind dem Abschlussbericht ANIMON zu 
entnehmen bzw. können bei der Fa. Surflay GmbH eingeholt werden. 
Insgesamt wurden folgende sensitive Farbstoffe an die poröse 
Glasoberfläche fixiert (s.Tab. 16). 
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Tab. 16: Von der Fa. Surflay realisierte farbsensitive Beschichtungen auf den 
37er Kapillarbündeln. Farbstoffe zum Nachweis von Sauerstoff- (blau), pH-Wert 





(MAX) in nm 
Emission 
(MAX) in nm 
Anwendungs
-bereich 
1 (PEI-Pt(II)-Porph. / PSS)2 
O2 
398 650 - 




PVBTMA / PSS 
491 630 - 






511 pH: 5 - 7 
404 (im 
sauren) 
5 PEI-HCC / PSS 
396 (im 
basischen) 
451 pH: 5 - 6,5 
350 (im 
sauren) 
6 (PAH-CNFL / PMAA)2 
605 (im 
basischen) 
690 pH: 6 - 8 
540 (im 
sauren) 




pH: 6 - 7 
 455 (im 
sauren) 
8 PEI-RhoB / PSS / PAH / 
PSS / PAH-Rho110 / PSS / 
T 566 (RhoB) / 498 (Rho110) 
601 (RhoB) 
/ 526 
T = 10 - 95 °C 
                                              
M Verwendete Abkürzungen: PMAA: Poly(Methacrylsäure), BPY: 2,2഻-Bipyridin, CNFL: Carbosynaphtho-
Fluorescein, DPP: 4,7-Diphenyl-1,10-phenantrolin, FITC: Fluoresceinisothiocyanat, Fluo: Fluorescein, HCC: 
Hydrosycoumarincarbosylsäure, HPTS: Hydroxypyrentrisulfonat, PAH: Poly(allylamin hydrochlorid), PEI: 
Polyethylenimin, Porph.: Porphyrin, PSS: Poly(Natrium styren sulfonat), PVBTMA: Poly(p-vinyl-
benzyltrimethylammonium), Rho: Rhodamin, Ru(BPY)3): Tris(2,2഻-bipyridyl)ruthenium(II) 





(MAX) in nm 
Emission 
(MAX) in nm 
Anwendungs
-bereich 
PAH / PSS (Rho110) 
9 
PEI-Fluo / PSS / PAH / 
PSS / PAH-Rho110 / PSS / 
PAH / PSS 





T = 0 - 60 °C 
10 
PEI-Rho6G / PSS / PAH / 
PSS / PAH-Rho110 / PSS / 








T = 15 - 35 °C 
11 PVBTMA / (PSS / Lucigenin)2 / PSS 
Cl- 368 505 - 
 
Exemplarisch sollen die Ergebnisse der Polyethylenimin – Hydroxypyren-
trisulfonat Beschichtung (PEI-HPTS) gezeigt werden. Dazu wurde im Mehr-
schichtverfahren ein Polyanion und ein Polykation (im vorliegenden Beispiel 
PSS und PEI) abwechselnd an die Glasoberfläche gebunden 250,251. Der 
sensitive Farbstoff HPTS wird an das Polykation angekoppelt (Abb. 27). 
 
Abb. 27: Darstellung der verwendeten Substanzen zur LBL-Beschichtung. PSS 
dient als Polyanion, deprotoniertes PEI als Polykation und HTS als fluoreszenz-
sensitiver Farbstoff. 
Die in 4.3.5 dargestellten Abbildungen und Graphen wurden vom 
Kooperationspartner angefertigt und ausgewertet. Weitere Informationen 
können dem Abschlussbericht des Projekts ANIMON entnommen werden. 
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3.3.1.4 Eigenschaftsbestimmung der porösen Wabenstrukturen 
Zugspannung und Biegeradius 
Die Untersuchungen zur Zugspannung und dem Biegeradius von Fasern der 
Gläser 60, 70 und Boro 3.3® fanden im Rahmen der Masterarbeit von R. 
Preußler 252 und der Projektarbeit von F. Reith et al. 247 statt. Hierbei 
wurden aus Vorformstäben (] ൌ  21 mm) und –rohren (]ூ ൌ  1,8 mm, 
]஺ ൌ  2,6 mm) über den Draw-Down-Prozess (3.3.1.1) Produkte mit 
Enddurchmessern von 0,1, 0,2, 0,3 mm hergestellt. Untersucht wurden die 
Eigenschaftsänderungen:  
- nach dem Verziehen 
- nach der Wärmebehandlung (650 °C, 24 h)  
- nach der sauren & basischen Extraktion (s. 3.2.1.2).  
Die Zugversuche wurden an der Zwick/Roell Z010 realisiert und mit der 
Software testXpert ausgewertet. Zur Vermeidung des Faserbruches an der 
Einklemmung wurden die Proben in ein Glasrohr (Glas I860, ]ூ ൌ 1 mm, 
]஺ ൌ  3 mm) eingeklebt (Epoxidharz HT2, R&G Faserverbundwerkstoff, 
Epoxidharz: Härter = 100 : 48). Pro Faser wurden 10 Messwerte aufgenom-
men. Daraus wurde sowohl die Standardabweichung als auch der 
Mittelwert der Zugspannung (ߪ௭) bestimmt (s. Gl. (40)). 
ߪ௓ ൌ ிೋ஺    (40) 
mit: 




െ ʹߨ כ ቆ]ூʹ ቇ
ଶ






ܨ௓ǣ Zugkraft ]ூǣ Innerer Durchmesser
ܣǣ Fläche ܣௌ௧௔௕ǣ Stabquerschnittsfläche 
ܣோ௢௛௥ǣ Rohrequerschnittsfläche ]ǣ Durchmesser




Zur Bestimmung des Biegeradius wurde ein Hilfsmittel gebaut (Abb. 28).  
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Abb. 28: Hilfsmittel zur Bestimmung des Biegeradius mit einer 
nachgezeichneten Faser (grau) und Darstellung der Abmessung des Biegeradius 
der Faser (rot). 247 
Die Faser wird auf eine Holzplatte mit Zentimeterskala und Schutzfolie in 
Schlaufenform ausgelegt und gleichmäßig an den Faserenden gezogen. Der 
Schlaufendurchmesser verringert sich kontinuierlich bis der Faserbruch 
eintritt. Der Schlaufendurchmesser in y-Richtung wird vor dem Bruch 
dokumentiert (Abb. 28). 
Pro Versuch wurden zehn Messwerte aufgenommen sowie der Mittelwert 
und die Standardabweichung berechnet.  
Druckverlustmessung 
Die Druckverlustmessungen wurden in Zusammenarbeit mit dem 
Fachgebiet „Physikalische Chemie/Mikroreaktionstechnik“ der TU Ilmenau 
durchgeführt. Die porösen Glaskapillaren (Glas 70 Typ Ic, ]஻ò௡ௗ௘௟ ൌ1,5 mm, 
dPore = 100 nm) bzw. porösen Rohre (Glas 70, ]஺ ൌ 1,5 mm, ]ூ ൌ 1,0 mm, 
݀௉௢௥௘ ൌ 100 nm) werden in je einen Polyethylen (PE) Schlauch eingeführt. 
Dieser wird mit einer Heizpistole unter konstantem Drehen und Ziehen 
erwärmt, bis er direkt an der Glaskapillare anliegt. Anschließend werden 
Schlauchventile an die Enden des PE-Schlauchs geklemmt. Die im Schlauch 
eingebettete Kapillare wird in die Apparatur zur Druckverlustmessung 
eingesetzt. Der schematische Aufbau ist in Abb. 29 beschrieben. 
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Abb. 29: Schematische Darstellung der Apparatur zur Messung des 
Druckverlustes 253 mit T1,2: Ort der Temperaturmessung, P1,2: Ort der Druckmessung 
und A: Dosiervorrichtung. 
Zunächst erfolgte die Überprüfung der Dichtigkeit. Anschließend wurden 
die Spritzen mit Glycerin-Wassergemisch (20 Gew.-% Glycerin, 
ߩଶ଴Ψீ௟௬௘௥௜௡ ൌ ͳǡͲͶ͸݃Ȁܿ݉ଷ ) gefüllt und die Druckverlustmessung 
gestartet. Nach einer Einlaufphase wird der Druckverlust (߂݌ ), der 
Volumenstrom ( ሶܸ ) sowie die Temperatur gemessen. Aus den Werten wird 
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mit:    ο݌ ൌ ȁ݌ଵ െ݌ଶȁ 
 
 
ܿௐǣ Widerstandsbeiwert ܴ௘ǣ Reynoldszahl 
ο݌ǣ Druckverlust ]௛ǣ Hydraulischer Durchmesser 
ߩ: Dichte ߟ௄௜௡ǣ Kinetische Viskosität ሶܸ ǣ Volumenstrom ܷொ௨௘௥ǣ Umfang des Querschnitts 
ܣǣ Querschnittsfläche der 
Glaskapillare 
ߟௗ௬௡: Dynamische Viskosität 
 
Transmissionsmessung 
Zur Analyse des Absorptions- und Transmissionsverhaltens von porösen 
Kapillarbündeln (Typ Ic, ØBündel = 1,5 mm) wurden Spektren im Bereich von 
200 bis 1600 nm am UV-3101 (Shimadzu) aufgenommen. Die Auswertung 
erfolgte mit der gleichnamigen Software.  
Die Transmission (Itrans/I0) gibt an, wieviel Licht nach dem Passieren der 
Probe von der Ursprungsintensität (I0) erhalten ist und lässt sich nach dem 
Lambert-Beerschen Gesetz beschreiben. 





  (46) 
mit: 
ܫ௧௥௔௡௦ǣ Transmittierte Intensität ݀ǣ Probendicke 
ܫ଴ǣ Ausgangsintensität ݊ீǣ Brechzahl des Glases 
ܴோ௘௙: Reflexion ݊ெǣ Brechzahl Medium 
݇ǣ Absorptionskoeffizient   
   
Zur Messung wurden die Referenz-Quarzglasküvette und die Proben-
Quarzküvette mit dem Lösungsmittel gefüllt (Abb. 30).  
 
                                              
N Formel basiert auf Abschätzung bei Einfachreflexion an einer planparallelen Platte. 
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Abb. 30: Schematische Darstellung der Transmissionsmessungen poröser 
Glasbündel (senkrecht zur Längsachse des Bündels (A), parallel zur Längsachse 
des Bündels (B)). 
Luftblasen im Bündel sind zu vermeiden. Die Blendengröße wurde an die 
Probengeometrie angepasst. Die Messung der Kapillaren erfolgte sowohl 
senkrecht als auch parallel zur Längsachse. Zur senkrechten Probenfixierung 
(Abb. 30 A) wurde die Länge der Kapillare auf 25 mm begrenzt und das 
obere Ende mit einem Schwamm fixiert. Die Kapillare wurde senkrecht zum 
Strahlengang ausgerichtet. Für die Positionierung parallel zur Längsachse 
wurde die Kapillarbündellänge auf 8 mm reduziert (Abb. 30 B). Das Kapillar-
bündel wurde in einen Schwamm (Geometrie = Innenraum Küvette) inkl. 
Loch (parallel und mittig zum Strahlengang) eingesetzt. 
Für die Untersuchungen wurde das Medium (Luft, dest. Wasser, Toluol), die 
Probenausrichtung (senkrecht, parallel zur Längsachse) und die 
Makroporengröße (݀ଵǤ௉௢௥௘ ൌ  20 nm; ݀ଶǤ௉௢௥௘ ൌ  80 nm; ݀ଵǤ௉௢௥௘ ൌ  120 nm) 
variiert. 
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Nachfolgend sind die Brechzahlen (݊) für Kieselglas, Wasser, Luft und Toluol 
angegeben: 
݊ௌ௜ைమ ൌ ͳǡͶͷͺͷǢ݊௅௨௙௧ ൌ ͳǡͲͲͲ͵Ǣ 
݊ுమை ൌ ͳǡ͵͵Ǣ்݊௢௟௨௢௟ ൌ ͳǡͶͻ͸ͻǤ 
Nach dem Snelliusschen Brechungsgesetz gilt: 
 ߙ





݊ǣ Brechzahl ܿ௅ଵǣ Lichtgeschwindigkeit Medium 1 
ߙ: Winkel einfallender Strahl in Medium 1 ܿ௅ଶǣ Lichtgeschwindigkeit Medium 2 
߮ǣ Winkel gebrochener Strahl in Medium 2   
 
Zur Charakterisierung wurde die Absorptionskante im sichtbaren Bereich 
bestimmt. Aufgrund der hohen Transmissionsverluste durch Streuung, 
Absorption etc. wurde hierzu eine weniger übliche Methode zur Quanti-
fizierung genutzt. Die Ermittlung der Wellenlänge erfolgt durch Anlegung 
einer Tangente an den ersten Anstieg und Ermittlung des Schnittpunktes 
mit ݕ ൌ Ͳ. 
Vorversuche zur Bioaktivität - Lagerung in SBF 
Am Institut für Biomaterialien der Universität Erlangen-Nürnberg wurden 
Voruntersuchung zur Bioaktivität der porösen 19er Kapillarbündel (Ic, dPore = 
100 nm, Herstellung siehe: Verziehprozess (3.3.1.2), Wärmebehandlung: T = 
650 °C t = 24 h, Extraktion (3.2.1.2)) durchgeführt. Dazu wurde ein Liter 
synthetische Körperflüssigkeit (SBF) nach der Kokubo-Methode 
hergestellt 254. Die SBF-Lösung wurde unter kontinuierlichem Rühren bei 
37 °C und einem pH-Wert von 7,4 für zwei Tage gelagert. Die Kapillarbündel 
wurden manuell zerkleinert (dPartikel < 125 ђm) und in 50 mL der SBF-Lösung 
gegeben. Die SBF-Lösung wurde alle zwei Tage ausgetauscht. Nach 7, 14 
und 21 Tagen wurde jeweils ein Teil der Kapillaren entnommen und vom 
Institut für Biomaterialen mittels REM, EDX und Fourier-Transform-Infrarot-
spektrometer (FTIR) analysiert. Des Weiteren wurden XRD-Analysen (s. 
3.1.5.6) durchgeführt. 
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3.3.2Weitere Möglichkeiten zur anisotropen Strukturierung von Luft- und 
Kapillarporen 
Über das Pojekt ANIMON hinaus wurden weitere Strukturierungsmethoden 
untersucht: selektives Lasersintern und Replika-Technik 
3.3.2.1 CO2 Laser gesinterte Formkörper: Herstellung und 
Charakterisierung (sLS-Verfahren) 
Eine weitere Möglichkeit anisotrope Kanal- und Luftporen zu erzeugen, 
bietet die selektive Lasersinter-Methode. Die Versuche wurden in 
Zusammenarbeit mit der Boraident GmbH realisiert. Dazu wurden ein 
offener Aufbau mit einem CO2-Laser (Synrad CO2-Laser (10 W), Software: 
Laspaint; Tesauer-Petsch) genutzt, welcher in x-y-z-Richtung beweglich ist. 
Zur Steuerung wurde eine Software Laserdesk der Fa. Scanlab GmbH 
angewendet. Des Weiteren wurde eine an der TU Ilmenau konstruierte und 
gebaute, absenkbare Auflage genutzt. Zur Lasersinterung wurden Pulver der 
Gläser 60 und 70 hergestellt, welche in Ethanol suspendiert wurden.  
Für die Lasersinterversuche mit dem CO2-Laser (ʄ = 10, 6 ђm) wurden 
Ethanol-Suspensionen der Gläser 60 bzw. 70 genutzt. Auf eine beheizbare 
Platte wurden Anschläge zur Positionierung eines Objektträgerglases 
angebracht. Der Fokus des Lasers wurde auf die Höhe des Objektträgers 
angepasst (Abb. 31 A).  
Anschließend wurde ein Objektträgerglas eingesetzt und die Suspension mit 
einem Schwammpinsel aufgetragen (Abb. 31 B). Die Heizplatte wurde auf 
60 °C erwärmt. Sobald das Ethanol verdunstet war, erfolgte das 
Lasersintern (x-y-Richtung) mit einer Frequenz von 30 kHz (Abb. 31 D). Der 
Energieeintrag erfolgt z. B. über die Si-O-Bindungen des Glases. 
Anschließend wurde die Fokusebene des Lasers angehoben (z-Richtung, 
Abb. 31 E), neues Material aufgetragen und erneut gesintert. Nach 10 
Schichten wird der Materialauftrag mittels Dekantieren und Abgießen 
realisiert (Abb. 31 C). Dies verhindert ein Aufreißen der Randbereiche sowie 
inhomogene Schichthöhen. Der Prozess wurde solange wiederholt, bis die 
gewünschte Schichthöhe erreicht war (Abb. 31 F). Anschließend wurde die 
Schichtqualität beurteilt. Betrachtet wurden die Homogenität der Schicht 
und die Schichtdicke (Lichtmikroskopische Aufnahmen, s. Kap 3.1.5.7). Die 
Entfernung der Pulverrückstände erfolgte mittels Druckluft. Die Monolithe 
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wurden anschließend bei 550 °C für 24 h getempert und extrahiert (s. Kap. 
3.2.1.2). Die extrahierten Proben wurden mittel REM (s. Kap 3.1.5.8) sowie 
N2-Adsoption und Hg-Intrusion analysiert (s. Kap 3.1.5.9). Nach der 
Bestimmung der optimalen Prozessparameter wurden Monolithe mit 
Kanalporen hergestellt. 
Folgende Parameter wurden variiert: 
- Laserleistung: 40 – 100 %  
- Vorschubgeschwindigkeit: 50 – 300 mm/min 
- Linienabstand: 25 – 300 ђm   
- Partikelfraktion: < 32 ђm, < 63 ђm, 32 – 63 ђm 
- Punktsteuerung/Liniensteuerung 
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Abb. 31: Schematische Darstellung des selektiven Lasersinterns mit dem CO2-
Laser.  
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Zur Beurteilung der Partikelgrößenverteilung werden die d90, d50 und d10 
Werte aus den Graphen abgelesen und die jeweilige Spanne nach Gl. (48) 
berechnet. 
ܵ݌ܽ݊݊݁ ൌ ݀ଽ଴ െ ݀ଵ଴݀ହ଴ 
 (48) 
mit: 
݀ଽ଴ǣ Partikelgröße bei der 90% kleiner 
sind als der angegebene Wert 
݀ଵ଴: Partikelgröße bei der 10% kleiner 
sind als der angegebene Wert 
݀ହ଴: Partikelgröße bei der 50% kleiner 
sind als der angegebene Wert 
Die Laserleistung an der Probenoberfläche (Fokusebene) wurde in 
Abhängigkeit von der relativen Laserleistung des 30 kHz CO2-Lasers 
zwischen 10 – 100 % gemessen (Power Wizard TM Power Meter, Synrad) 
(Abb. 32).  
Die Anpassung der Messdaten erfolgte mittels linearer Regression. 
 
Abb. 32: Änderung der gemessenen CO2-Laserleistung an der Probenoberfläche 
in Abhängigkeit von der relativen Laserleistung. 
+ 
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3.3.2.2 Replika-Technik 
Zur Herstellung der Glasschwammreplikate wurden Schwämme (Tab. 17) der Fa. 
Reisgies Schaumstoff GmbH (Foampartner) verwendet. 
Aus der Porenzahl (݊௉௢௥௘  [ppi]) und der durschnittlichen Wandstärke 
(݀ௐ௔௡ௗ[ђm]) wurde, unter Annahme einer idealen Kugelgeometrie und 
einer einheitlichen Porengröße, die theoretische Porengröße (݀௉௢௥௘ [ђm]) 
der Schwämme bestimmt (vgl. Gl. (49)). 
݀௉௢௥௘ ൌ




Tab. 17: Bezeichnung und Eigenschaften der Schwämme von Reisgies 
Schaumstoff GmbH. 




Hypore 25 PPI 90, weiß 28 220 70 
Regicell 80, schwarz 27 250 80 
Regicell 60, schwarz 30 280 55 
Regicell 40, schwarz 29 150 45 
Polinacell ppi 60, blau 30 240 60 
   
Es wurde eine Lösung aus Polyvinylalkohol (PVA), dest. Wasser und 
Glaspulver (Glas 60 und 70; Partikelfraktion s.: 3.3.2.1) hergestellt. Dazu 
wurden 50 mL dest. Wasser auf 80 °C erwärmt. Unter kontinuierlichem 
Rühren wurden 3 g PVA hinzugegeben. Eine Suspension aus 33 g Glaspulver 
und 30 mL dest. Wasser wurde hergestellt. Nach Homogenisierung des 
PVA/H2O-Gemischs wurde die Suspension der Lösung unter 
kontinuierlichem Rühren hinzugefügt. Anschließend wurden weitere 10 mL 
dest. Wasser zugegeben und die Suspension auf RT abgekühlt. 
Zur Beschichtung wurden die Schwämme in Form eines Kreises (] ൌ 6 cm, 
݄ ൌ  2,5 cm) ausgeschnitten und in ein Trichternetz eingesetzt. Dieses 
wurde auf eine Saugflasche aufgelegt. Die Suspension wurde portionsweise 
auf den Schwamm gegeben. Durch Unterdruck wurde die Suspension in den 
Schwamm gezogen. Nach Abschaltung der Saugpumpe entspannte sich der 
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Schwamm unter zusätzlicher Suspensionsaufnahme. Dieser Vorgang wurde 
bis zu fünfmal wiederholt.  
Variante SA: Der mit der Suspension gefüllte Schwamm wurde bei 90 °C für 
24 h bei 90 °C getrocknet und in 1,5 x 1,5 x 1,5 cm³ Würfel gesägt. Die 
Kantenlänge und das Gewicht der Würfel wurden bestimmt. Es folgte die 
Wärmebehandlung sowie eine erneute Vermessung der Geometrie sowie 
des Gewichts. Formstabile Schwämme werden darauffolgend extrahiert 
(s. Kapitel 3.2.1.2) und lichtmikroskopisch untersucht. Folgende Parameter 
wurden variiert: 
Suspension: 
Glaszusammensetzung : 70, 60 
Partikelgrößen: < 63, < 32, 32 – 63 ђm 
Schwämme: siehe Tab. 17 
Wärmebehandlungsparameter: 
Temperatur: 500 – 800 °C (Glas 60), 500 – 780 °C (Glas 70) 
Aufheizrate: 5 – 20 K/min 
Verweilzeit: 4 – 48 h 
Variante SB: Nach der Bestimmung der optimalen Prozessparameter 
wurden die Schwämme erneut beschichtet und vor der Trocknung in 
1 x 1,5 x 2 cm³ Stücke geschnitten. Durch Fixierung der Enden ließen sich 
die gefüllten Schwämme in einer selbstgebauten Halterung strecken (max. 
+ 1 cm Länge), um eine Orientierung der Luftporen hervorzurufen. Nach der 
Trocknung (90 °C, 24 h) und Versteifung (200 °C, 1 h) wurden die Proben 
gesintert und extrahiert. Es wurden lichtmikroskopische Aufnahmen 
senkrecht und parallel zur Zugrichtung angefertigt. Die Bilder wurden 
anschließend mittels Bildanalyse (s. Kap. 3.2.2.1) ausgewertet. Ausgewählte 
Glasschwämme der Variante SA und SB wurden anschließend mittels 
Rasterelektronenmikroskop (REM), N2-Sorption und Hg-Intrusionsmessung 
analysiert.  
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4. Ergebnisse und Diskussion 
 Charakterisierung der Ausgangsgläser 4.1
Voraussetzung für alle Formgebungsprozesse ist die Kenntnis des 
Fließverhaltens der Gläser. Das Fließverhalten wird überwiegend von der 
Zusammensetzung des Glases bestimmt. Die lokale Zusammensetzung von 
Glas 60 und 70 ist von der Entmischung, Kristallisation und von 
Abdampfprozessen abhängig. Es wird die Hypothese aufgestellt, dass lokale 
Zusammensetzungsänderungen die Viskosität und damit den Formgebungs-
prozess beeinflussen. Zur Bestimmung der Eigenschaften der Gläser 60 und 
70 zwischen Tg und TS wurden Studien zum Fließ- und Kristallisations-
verhalten durchgeführt. 
4.1.1 Charakteristische Temperaturfixpunkte und Materialeigenschaften  
Zur Bestimmung des charakteristischen Fließverhaltens wird die Viskositäts-
Temperatur-Kurve aufgenommen (Abb. 33). 
Zum Vergleich des Fließverhaltens mit Standardgläsern wurde das Glas 
Boro 3.3® als Referenz verwendet. Diese Daten sind für die Verarbeitung 
des Glases (Draw-Down-Prozess, TS) sowie zur Bestimmung des 
formstabilen Temperaturbereichs von Bedeutung. Im Viskositätsbereich 
unter 108 dPas erfolgt die Bestimmung mittels Rotationsviskosimetrie. Der 
Viskositätsbereich zwischen 105 – 108 dPas liegt oberhalb des idealen 
Arbeitsbereichs des Rotationsviskosimeters. Aufgrund des bei 720 °C vom 
gleichmäßigen Verlauf abweichenden Fließverhaltens wurden für das 
Glas 70 zusätzlich Versuche am Plattenviskosimeter von 670 bis 720 °C 
durchgeführt.  
Allgemein gilt: Mit steigender Temperatur sinkt die Viskosität und mit 
steigendem SiO2-Anteil der Gläser (Glas 60: 60 Gew.-% SiO2, Glas 70: 
70 Gew.-% SiO2, Boro 3.3®: 74 Gew.-% SiO2) nimmt die Viskosität zu. Glas 70 
zeigt ein anormales Viskositätsverhalten im Bereich von 700 bis 740 °C. 
Hierbei sinkt trotz geringer Temperatur die Viskosität ab. Das anormale 
Fließverhalten soll im nachfolgenden Abschnitt genauer betrachtet werden. 
Zur Berechnung der Temperaturfixpunkte werden die Messpunkte des 
Glases 70 bei 710 °C (gelbe Markierung) nicht berücksichtigt. Die Anpassung 
der Messpunkte erfolgt über die Vogel-Fulcher-Tamann (VFT)-Gleichung. In 
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der Tab. 18 sind die aus der VFT-Kurve bestimmten thermischen Fixpunkte 
( ௌܶ, Tp, Tm)255,256 der Gläser 60 und 70 zusammengefasst. Für Boro 3.3® 
wurden eine Erweichungstemperatur (Ts) von 813 °C und eine 
Verarbeitungstemperatur (Tp) von 1250 °C berechnet. Diese Werte liegen 
ca. 10 K unterhalb der Herstellerangaben. 
 
Abb. 33: Viskositätsverlauf der Gläser 60, 70 und Boro 3.3®. Viskositätsdaten 
ermittelt durch Rotationsviskosimetrie (Quadrat, Dreieck) und Plattenviskosi-
metrie (Stern). Mit einem gelben Kreis markiert ist das anormale Viskositäts-
verhalten von Glas 70, welches nicht zur Berechnung der VFT-Gleichung genutzt 
wurde. Gelb gestrichelt ist der Viskositätsbereich von Glas 60 in dem keine 
Viskositätsdaten vorliegen. Linien: Fit nach VFT. 
Des Weiteren sind die mittels Dilatometrie bestimmten Daten (inkl. Dichte) 
in der Tab. 18 enthalten. Hierbei ist zu erwähnen, dass sowohl die Dichte (ߩ) 
als auch der lineare thermische Ausdehnungskoeffizient (ߙܶͳെܶʹ) der Gläser 
nur geringe Unterschiede aufweisen. Ein ähnlicher Ausdehnungskoeffizient 
ist besonders für gefügte oder kombinierte Glasbauteile von Bedeutung. Die 
Temperaturfixpunkte der Gläser 60 und 70 liegen ca. 100 K auseinander. Die 
Formgebungsprozesse finden demnach bei Glas 60 bei geringeren 
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Temperaturen statt. Die Viskositätsänderung mit der Temperatur ist 
vergleichbar zu Boro 3.3®. Beide entmischbare Gläser sind zu den 
„längeren“ Gläsern zu zählen. Lange Gläser können über einen breiteren 
Temperaturbereich verarbeitet werden. Die Änderung der Viskosität mit 
der Temperatur ist kleiner als bei kürzen Gläsern. Dies begünstigt die 
Herstellung von Glasformkörpern. 
Tab. 18: Mittel Rotationsviskosimetrie und Dilatometers bestimmte Stoffdaten 
der Gläser 60 und 70. 


















60 2,21  ± 0,002 
1,12  
± 0,06 413 ± 14 527± 20 659 891 1252 
70 2,29  ± 0,002 
1,05 
 ± 0,06 513 ± 2 589 ± 3 752 1055 1496 
        
Für ߟ ൐ ͳͲ  6 dPas wird im Plattenviskosimeter die absolute 
Längenänderung eines Zylinders aus Glas 70 in Abhängigkeit von der Zeit 
und Temperatur gemessen. In Abb. 34 ist exemplarisch die zeitliche 
Längenänderung des Glases 70 unter Druckbelastung (m = 500 g) bei 
T = 720 °C dargestellt.  
Aus den Daten wird die Viskosität (ɻ) nach Gl. (50) berechnet 257,258. Dazu 
wird die Kraft (ܨ) aus der Gesamtmasse und der Erdbeschleunigung (݃) 
berechnet259. Die Gesamtmasse setzt sich aus der Masse des aufgelegten 
Gewicht (݉ீ௘௪) und der Masse der Halterung (݉ு௔௟) zusammen. Des 
Weiteren wird das korrigierte Probenvolumen ( ௞ܸ௢௥ ) und die zeitliche 
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ߟ ൌ ʹߨܨ כ ݈
ହ
͵ כ ௞ܸ௢௥ כ  ݈݀݀ݐ כ ሺʹߨ݈ଷ ൅ ௞ܸ௢௥ሻ
  (50) 
ܨ ൌ ݉ீ௟௔௦ כ ݃ ൅ ሺ݉ீ௘௪ ൅ ݉ு௔௟ሻ כ ݃  (51) 




כ ሺ݈଴ ൅ ݈଴ כ ߙ௧଴ି௧௜ሻ
 (52) 





Deformationsrate der Probe in 
Abhängigkeit von der Zeit 
]: Probendurchmesser 
݈௧௜: Absolute Höhe zur Zeit t = i ݈଴: Höhe bei t = 0 min 
݉ீ௟௔௦ǣ 
 
Gewicht des Glases 
 
ߙ଴ି்௠௔௫ǣ Lineare Ausdehnung bei 
maximal Temperatur 
 
Abb. 34: Zeitliche Änderung der Zylinderhöhe des Glases 70 während der 
thermischen Behandlung unter Druckbelastung (m = 500 mg); Längenänderung 
der Zylinderhöhe (blau), Temperatur an der Probenoberfläche (schwarz). 
Aus den berechneten Werten wird das Viskosität-Zeit-Diagramm erstellt 
(Abb. 35).  
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Abb. 35: Viskosität-Zeitdiagramm der bei 720 °C getemperten Probe aus Glas 70 
beschwert mit 500 g. Zwischen 0 - 50 Minuten treten Messartefakte auf. Ab 72 
Minuten wird eine nahezu konstante Viskosität gemessen. 
Während der Aufheizzeit bis zu 50 Minuten sind deutliche Schwankungen 
erkennbar. Erst nach dem Erreichen der Zieltemperatur (ab ca. 75 Minuten) 
stellt sich eine konstante, verminderte Viskosität ein. Die Bestimmung der 
Viskosität erfolgt über die Bildung des Mittelwertes inkl. Standard-
abweichung im Bereich von 75 bis 225 Minuten. In Tab. 19 sind die 
Ergebnisse der Plattenviskosimetrie-Untersuchungen am Glas 70 
zusammengefasst. Zwischen 670 bis 720 °C sinkt die Viskosität von 
108,8 dPas auf 106,6 dPas ab.  
Die Untersuchungen am parallelen Plattenviskosimeter unterstützen den 
während der Rotationsviskosimetriemessung beobachteten Viskositäts-
sprung bei T = 720 °C (s. Abb. 33). Jedoch muss berücksichtigt werden, dass 
der Effekt im Bereich der Auflösungsgrenze beider Messmethoden 
beobachtet wird und damit fehlerbehaftet ist.   
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Tab. 19: Zusammenfassung der Viskosität des Glases 70 im Bereich zwischen 
670 und 720 °C. 
Temperatur 
[°C] Viskosität [dPas] Temperatur [°C] Viskosität [dPas] 
670 108,78 ±100,30 700 107,43 ±100,03 
680 108,35 ±100,26 710 107,16 ±100,03 
690 108,05 ±100,08 720 106,59 ±100,01 
      
Die Viskosität wird von vielen verschiedenen Einflüssen des Glases 
bestimmt33. Für die Viskosität von Silicatgläsern gilt, dass der Einbau von 
Natrium in das Glasnetzwerk zur Bildung von nichtbrückenbindenden 
Sauerstoffen (NBOs) führt. Im Bereich zwischen 0 und 8 mol.-% bilden die 
Alkaliionen NBOs und werden ins SiO4-Tetraedernetzwerk eingelagert. 
Durch den Einbau von Natrium wird das freie Volumen unter Erhöhung der 
Dichte verringert. Dadurch wird die Viskosität theoretisch erhöht. 
Gleichzeitig schwächen die NBOs die Stabilität des Netzwerkes und fördern 
dessen Beweglichkeit. Dies hat einen stärkeren Einfluss und bewirkt 
insgesamt eine Verringerung der Viskosität. Somit sinkt die Viskosität mit 
zunehmendem Alkaligehalt unter Zunahme der NBO-Dichte. Boro 3.3® 
besitzt einen Alkalianteil von 4 Gew.-% während Glas 70 einen Anteil von 
7 Gew.-% und Glas 60 einen Gesamtanteil von 10 Gew.-% aufweist. 
Demnach besitzt Glas 60 den größten Anteil an NBOs und damit liegen die 
charakteristischen Viskositätspunkte bei geringeren Temperaturen im 
Vergleich zu Glas 70 und Boro 3.3® (s. Abb. 33 sowie Tab. 19).  
Spinodal entmischte Natriumborosilicatgläser zeigen ein „zusammen-
hängendes Gefüge“ zwischen einer SiO2- und einer natriumboratreichen 
Glasphase. Im Falle der Gläser 60 und 70 bildet die SiO2-reiche Phase die 
zähflüssigere Phase (TS(SiO2) = 1740 °C, TS(B2O3) = 362 °C 260). Die Daten 
zeigen, dass die Viskosität der entmischten Gläser (Glas 60 und 70) weit 
vom Verhalten eines SiO2-Glases abweicht. Nachfolgend sollen einige 
Effekte genannt werden, welche den Einfluss der SiO2-reichen Phase 
minimieren und eine Erklärung des beobachteten Verhaltens liefern 
(Abb. 33). 
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a) Höhere Temperaturen führen zu einer größeren Löslichkeit der SiO2-
reichen Phase in der natriumboratreichen Phase. Dadurch wird der 
Anteil der SiO2-reichen Phase geringer.  
b)Während in Tröpfchenentmischungen eine scharfe Phasengrenze 
besteht, stellt man sich bei spinodal entmischten Gläsern einen 
Konzentrationsgradienten vor. Dieser ist überwiegend von Diffusions-
prozessen abhängig. Bei höheren Temperaturen ist die Wahrschein-
lichkeit, dass Na+ zur Bildung von NBOs an den Domänengrenzen 
führt, erhöht und damit sinkt die Viskosität. 
c) Die natriumboratreiche Primärphase agiert als „Gleitmedium“, 
wodurch die viskosere SiO2-Matrix nur noch einen geringeren Einfluss 
auf die Viskosität im entmischten Bereich hat. 
Glas 70 weist ein anormales Fließverhalten bei zwischen 720 und 740 °C 
auf. Die kritische Temperatur (Tk) von Glas 70 liegt bei ca. 760 °C 69. Durch 
Unterschreitung von Tk erfolgt die spinodale Entmischung des Natrium-
borosilicatglases. Die Heterogenität nimmt zu. Nach Du und Stebbins47 
erfolgt hierbei eine Umwandlung von nicht-BO3-Ring-Gruppen (beliebig im 
Glasnetzwerk verteilt) in BO3-Boroxolring-Gruppen. Die BO3-Boroxolring-
Gruppen agglomerieren. Der Anteil an Si-O-B Bindungen nimmt geringfügig 
ab.  
Die Viskosität der natriumboratreichen Phase, die viskositätsbestimmend 
ist, ist geringer als die Viskosität des Natriumboratglases. Durch den 
Entmischungsprozess unterhalb von 760°C sinkt zunächst die Viskosität des 
Glases 70. Dieser Effekt wird ausschließlich im Fall Glas 70 beobachtet. 
Durch weitere Temperaturabsenkung nimmt die Mobilität des 
Glasnetzwerkes ab. Die Viskosität steigt erneut an. Schmelzversuche am 
Fraunhofer ISC zeigen, dass eine Homogenisierung des entmischten Glases 
60 bis zu Temperaturen ൑ 1000°C nicht möglich ist (laut Phasendiagramm 
sollte Tk bei maximal 760°C liegen). Aktuell wird vermutet, dass Glas 70 über 
760°C als homogenes Ausgangsglas vorliegt, während der Entmischungs-
prozess bei Glas 60 schon bei höheren Temperaturen einsetzt. Aktuell 
liegen keine Viskositätsmesswerte des Glases 60 zwischen 1000 und 1200 °C 
vor. In diesem Temperaturbereich sind dringend weitere Untersuchungen 
erforderlich. 
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4.1.2 Kristallisationsverhalten der Ausgangsgläser 
4.1.2.1 DSC-Analysen 
Zur Bestimmung der Glastransformationstemperatur (Tg) und zum 
Nachweis endothermer und exothermer Vorgänge wurden DSC-Analysen 
durchgeführt. In Abb. 36 sind exemplarisch drei DSC-Analysen (zwei 
Pulverproben aus Glas 60 und 70, eine Zylinderprobe aus Glas 70) 
dargestellt. 
 
Abb. 36: DSC-Untersuchungen (durchgezogene Linie) an Pulver < 125 ђm 
(Glas 60 und Glas 70) und Zylinder (Glas 70) im Pt-Tiegel inkl. Angaben zur 
Masseänderung (Punkt-Strich-Kurve) in Abhängigkeit von der Temperatur. T1 bis 
T6 markieren die für weiterführende Wärmebehandlungen verwendeten 
Temperaturen, x1 - x3 bezeichnen Tg der jeweiligen Proben.  
Die Proben zeigen keine charakteristische Gewichtsabnahme zwischen 
200 °C und 1000 °C und neigen demnach kaum zur Abdampfung (bei den 
Pulvern < 0,3 %). Beide Gläser zeigen den charakteristischen Glasübergang 
zwischen 450 °C und 550 °C, aus dem Tg bestimmt wird. Anschließend steigt 
die DSC-Kurve. Im Bereich zwischen 720 °C und 760 °C ist ein endothermer 
Peak nachweisbar. Im Bereich von 825 °C zeigen die Pulverproben der 
Gläser 60 und 70 einen exothermen Peak. Dieser ist im Falle des Glases 70 
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stärker ausgeprägt. Im Vergleich dazu zeigt der Glaszylinder des Glases 70 
keinen Peak. 
In der nachfolgenden Tab. 20 sind Temperaturen zu den in Abb. 36 
markierten Punkten angegeben. Diese stehen für Tg (x1 – x3) bzw. werden 
zur Temperaturbestimmung der nachfolgenden Wärmebehandlung genutzt. 
Hierbei wurden typische Temperaturen im Bereich der Entmischung (T1 – T3) 
als auch im Bereich des endothermen Peaks (T4 – T6) ausgewählt. 
Tab. 20: Für Glas 60 und 70 bestimmte Temperaturpunkte aus dem DSC-
Diagramm, (T1 – T6 Temperaturpunkte für Thermobehandlung, x1 - Tg der Gläser. 
T1 [°C] T2 [°C] T3 [°C] T4 [°C] T5 [°C] T6 [°C] 
600 680 700 720 730 760 
x1 [°C] Glas 60 (Pulver) x3 [°C] Glas 70 (Pulver) x2 [°C] Glas 70 (Zylinder) 
458 521 514 
     
Die Transformationstemperatur 261 ist neben der Glaszusammensetzung von 
der thermischen Vorgeschichte des Glases abhängig. Bei kleinen 
Abkühlraten bzw. bei getemperten (entspannten) Proben kann die 
Ausprägung eines endothermen Peaks (enthalpische Relaxation des 
Glasnetzwerkes) am Ende des Tg-Bereichs beobachtetet werden. Der Tg-
Wert steigt mit steigender Abkühlrate. Die Bestimmung des Wertes erfolgt 
durch Bildung der Wendepunkt- (Tgw) oder Mittelwerttemperatur (Tg1/2). 
Genutzt wurde der Tgw aufgrund der geringeren Abhängigkeit vom 
ausgewählten Onset-Punkt. Der Tg des Glases 60, welcher mittels 
Dilatometrie (414 °C ± 14 °C) ermittelt wurde, weist eine Differenz von 40 K 
zu dem mittels DSC bestimmten Wert auf. Der Unterschied kann aus der 
Untersuchung verschiedener Chargen resultieren, welche eine geringfügig 
unterschiedliche chemische Zusammensetzung und eine andere thermische 
Vorgeschichte aufweisen. Letztere führt insbesondere bei Glas 60 zu 
unterschiedlich stark entmischten Bereichen zwischen den Chargen und 
innerhalb einer Probe (Stab-Rand weist größere Entmischungsbereiche 
(Trübung) als der Stabmittelpunkt (transparent) auf). Durch die Herstellung 
der Pulverproben (DSC) wird die Probe homogenisiert.  
Glas 70 zeigt keine Trübung und liegt ohne Vorentmischung vor (s. 4.1.3). 
Dies erklärt den deutlich geringen Unterschied zwischen DSC und 
Dilatometrie sowie die Standardabweichung des Tg (Tg(Dilatometrie) = 
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513 °C ± 2 °C). Die Differenz der Tg der DSC Pulver-Probe und der Stabprobe 
beträgt 7 K. Der Tg-Wert der Zylinderprobe (DSC) weist eine gute 
Übereinstimmung mit den Dilatometrie-Ergebnissen auf. Der Vergleich 
zeigt, dass nur bei ähnlichen Geometrien die Tg-Messung zwischen DSC und 
Dilatometrie in guter Näherung übereinstimmen.  
Um 730 °C zeigen alle Proben einen endothermen Peak, welcher Schmelz-
prozesse oder den Übergang von flüssig zu gasförmig widerspiegeln könnte. 
Das Signal soll im Kapitel 4.1.2.3 am Beispiel des Glases 70 genauer 
untersucht werden. Um 825 °C tritt insbesondere bei den Pulverproben ein 
exothermes Signal auf. Dieser ist ein erster Hinweis für eine Oberflächen-
kristallisation. Bei dem Kristallisationsprozess könnte es sich um die Bildung 
von SiO2-, B2O3- oder B2O3-SiO2-Kristallphasen handeln. Die Bestimmung 
möglicher Kristallphasen erfolgt mittels XRD-Analysen (4.1.2.2).  
4.1.2.2 XRD-Analysen 
Abb. 37 zeigt die XRD-Analysen getemperter und anschließend gemörserter 
Proben von Glas 60. Tab. 21 zeigt die XRD-Analysen getemperter und 
anschließend gemörserter Proben von Glas 60. 
Zusätzlich zu dem internen Standard (Fluorit) kann ab einer Wärmebehand-
lungstemperatur von 600 °C eine beginnende Kristallisation festgestellt 
werden. Ab 680 °C ist der Nachweis von Cristobalit eindeutig.  
Die Anpassung der Diffraktogramme erfolgte mit einem gewichteten Profil-
R-Wert (Rwp) unter 10. Der Rwp-Wert gibt an, wie gut die mathematische 
Berechnung dem experimentell ermittelten Diffraktogramm entspricht. Ab 
einem Rwp < 10 stimmt die mathematische Anpassung gut mit den Mess-
werten überein. Der Cristobalitanteil liegt zwischen 15 und 34 Gew.-%. 
Hierbei erfolgt eine signifikante Zunahme zwischen 600 und 680 °C. Bei 
höheren Temperaturen bleibt der Gehalt (33 Gew.-% ± 1 Gew.-%) konstant. 
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Abb. 37: Qualitative XRD-Analyse der Glas 60 Proben nach einer Wärme-
behandlungsdauer von 7 Tagen bei unterschiedlichen Temperaturen. 
Markierung der deutlichsten Reflexe von Cristobalit (C) und Fluorit (F) an einem 
Beispiel. Zusätzlich wurden die Cristobalit-Reflexe markiert, welche keine 
Überlagerung mit anderen Reflexen zeigen. Bei Unmarkierten sind Überlager-
ungen möglich. 
Tab. 21: Quantitative Analyse von getempertem Glas 60 mit Fluoritstandard 
(links) und Darstellung der berechneten Zusammensetzung ohne Fluorit (rechts, 
fett).  
Phase 
Phasenanteil im Glas 60 [Gew.-%] 
nach: 
T= 600 °C;  
t= 7d 
nach: 
T= 680 °C;  
t= 7d 
nach: 
T= 700 °C; 
t= 7d 
nach: 
T= 720 °C;  
t= 7d 
Fluorit 4,9  5,0  5,0  5,0 
Cristobalit 14,3 15,0 28,4 29,9 32,2 33,9 31,6 33,2 
amorpher 
Anteil 80,8 
85,0 66,6 70,1 62,9 66,2 63,4 66,8 
Rwp 4,2  5,3  5,5  6,2 
        
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Nachfolgend ist die qualitative Auswertung (Abb. 38) der wärme-
behandelten Proben von Glas 70 dargestellt. Statt e Cu(Kɲ)-Strahlung 
wurde zur Analyse Co(Kɲ, ß)-Strahlung eingesetzt.  
Dadurch verschieben sich die Reflexlagen, zudem treten aufgrund von Kß-
Strahlung Doppelreflexe auf. Dies erhöhte die Rwp-Werte und die 
Fehlerschwankung. Ab 600 °C beginnt zunächst die Kristallisation von Cristobalit, 
welcher anhand des intensitätsreichen (101) Reflexes bei 2ࣂ ൌ 25,4° identifiziert 
werden kann. Zusätzlich ist die Bildung von Tridymit ab 720 °C nachweisbar. Der 
kristalline Anteil der Probe steigt bis 730 °C auf 61 Gew.-% an (Tab. 22).  
 
Abb. 38: Qualitative Analyse des Glases 70 nach einer Wärmebehandlung für 
sieben Tage bei unterschiedlichen Temperaturen mit Angaben zu den Haupt-
reflexlagen der bestimmten Kristallphasen an je einem Beispiel. Zusätzlich 
wurden die deutlichsten Cristobalit-Reflexe markiert (blaue Kästen), welche 
keine Überlagerung mit anderen Reflexen aufweisen.   
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Tab. 22: Kristalline Zusammensetzung [Gew.-%] von Glas 70 nach einer Wärme-
behandlung für sieben Tage bei Temperaturen zwischen 600 – 760 °C mit (links) 
und ohne (rechts, fett) Standard. 
Phase 
Phasenanteil im Glas 70 [Gew.-%] 
nach: 
T = 600 °C; t= 7d 
 
nach: 








T = 760 °C; t= 
7d 
 
Fluorit 5,1  5,1  5,0  5,9 
Tridymit 0  20,3 21,3 31,7 33,4 24,3 25,8 





57,9 37,0 38,9 65,7 69,8 
Rwp 10,4  16,2  16,4  20,0 
Hierbei ist der Gehalt an Tridymit nahezu identisch zur Critobalitmenge. Durch 
eine weitere Temperaturerhöhung wird der Cristobalitgehalt unter Zunahme der 
amorphen Phase deutlich reduziert und der Glasanteil erhöht. Die deutet darauf 
hin, dass bei einer Temperatur ± 760 °C die Bildung von kristallinen SiO2-Phasen 
verringert wird. Der kalkulierte Quarzanteil (< 1 Gew.-%) und die Natriumsilicat-
phase sind, aufgrund von zu geringen Gehalten und nicht eindeutig trennbaren 
Reflexen, stark fehlerbehaftet und wurden bei der finalen Berechnung nicht mit 
berücksichtigt (Tab. 22). Ein wesentlicher Unterschied zwischen Glas 60 und 70 
ist, dass ausschließlich in Glas 70 Tridymit auftritt. Während die Kristallisation von 
Cristobalit aus reinem SiO2 -Materialien(z. B. Silicagel) möglich ist, wird die 
Bildung von Tridymit nur unter hydrothermalen Bedingungen oder bei 
Anwesenheit von Mineralisatoren (z. B. Na2O) beobachtet. 262–265 Monovalente 
Metallionen fördern die Tridymit-Bildung, während bivalente Metallionen die 
Cristobalitbildung fördern.266–268 Natrium stabilisiert die Tridymitstruktur und 
kann theoretisch bis zu 9 mol-% eingebaut werden. Die für die Kristallisation 
erforderliche Na2O-Menge wird in der Literatur zwischen 0,5 – 1,75 Gew.-% 
angegeben.269,270  
Aufgrund des höheren Natriumgehalts wird eine bevorzugte 
Tridymitbildung im Glas 60 erwartet. Jedoch wird das Gegenteil beobachtet. 
Eine mögliche Ursache liefert der „Phasenzustand“ der Gläser. Während 
Glas 70 ab 760 °C als „homogenes“ Glas vorliegt, besteht Glas 60 aus zwei 
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separierten Primärphasen. Hierbei reichert sich das Na+ überwiegend in der 
boratreichen Phase an. Die Silicat-reiche Phase ist an Natrium verarmt. 
Antropova et al. 115 wiesen in porösen Gläsern einen Na2O-Anteil < 0,2 
Gew.-% nach. Im Falle von Glas 60 liegt der Na2O-Anteil in der silicatreichen 
Primärphase unterhalb der erforderlichen Menge zur Ausbildung der 
Tridymitphase. Bei Temperaturen um Tcrit zeigen die Primärphasen eine 
höhere Löslichkeit, wodurch der Natriumgehalt in der Silicat-reichen 
Primärphase ansteigt. Vermutlich führt diese Konzentrationserhöhung zur 
Tridymitbildung im Falle von Glas 70.  
Die Bildung von ß-Tridymit findet zwischen 870 – 1470 °C267,271,272 statt und 
liegt im Bereich des mittels DSC detektierten exothermen Peaks. Unterhalb 
von 870 °C setzt die Bildung von ß-Quarz267,272 ein. Cristobalit existiert in 
einer Tieftemperatur- (ɲ-Cristobalit, T = 280 °C, tetragonal) sowie 
Hochtemperaturphase (ß-Cristobalit, T = 1470 – 1713 °C, kubisch). Im 
Bereich um 280 °C erfolgt die Umwandlung der ɲ- in die ß-Phase unter 
Volumenzunahme (Verringerung der Dichte). Die Umwandlung wurde 
mittels DSC nicht nachgewiesen. Daraus wird interpretiert, dass in der 
Vorform ist kein ɲ-Cristobalit enthalten ist. Die Bildung von Cristobalit 
erfolgt demnach während der Wärmebehandlung. Eine Vielzahl von 
Autoren beschreibt die Bildung von Cristobalit in entmischten und 
anschließend extrahierten porösen Alkaliborosilicatgläsern unterhalb von 
850 °C. Hierbei tritt die Bildung häufig an der Oberfläche auf und wird durch 
Na+, welches als Kristallisationszentrum wirkt, begünstigt [70-73].  
Es handelt sich um eine heterogene Keimbildung, welche bevorzugt an 
Grenzflächen (z. B. Fremdkeim, Partikeloberflächen, etc.) oder an beliebigen 
Störstellen stattfindet. An diesen sind die Oberflächenarbeit sowie die freie 
Keimbildungsenthalpie vermindert. Dadurch findet die heterogene Keim-
bildung bei niedrigeren Temperaturen statt. Für das Keimwachstum, 
welches zur Ausbildung neuer Grenzflächen führt, werden höhere 
Temperaturen benötigt. Das Wachstum erfolgt an den Grenzflächen mit 
dem größten Energiegewinn. Das Kristallwachstum wird durch Platzbedarf 
(angrenzende Kristalle, Phasen) und die Diffusion der Ionen zur 
Kristallbildung begrenzt.  
Im Falle von Glas 60 ist das Wachstum durch die Domänengröße der 
Primärphasen begrenzt. Je größer die Domänen sind, desto größer können 
die Cristobalitkristalle werden. Während bei 600 °C die mittlere Domänen-
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größe ~ 80 nm beträgt, werden bei 680 °C bereits ~ 300 nm große Domänen-
bereiche gebildet. Mit zunehmender Domänengröße erhöht sich der SiO2-
Anteil, welcher für das Wachstum zur Verfügung steht. Des Weiteren ist die 
Diffusion ein thermisch aktivierter Prozess und von der Temperatur 
abhängig. Dies erklärt die starke Zunahme des Cristobalitanteils zwischen 
600 und 680 °C. Anschließend stagniert die Zunahme zwischen 680 – 720 °C. 
Innerhalb dieses Bereichs nimmt die Domänengroße von 300 nm auf ca. 
400 nm zu. Es wird vermutet, dass die Keimbildung nicht im Volumen, 
sondern vorwiegend an der Phasengrenze (heterogen) auftritt. Zunächst 
kann das Volumenwachstum sowohl lateral entlang der Grenzfläche als 
auch in das Volumen der silicatreichen Phase hinein erfolgen (s. Abb. 39 A).  
 
Abb. 39: Schematische Darstellung des Wachstumsprozesses von Cristobalit 
innerhalb der silicatreichen Primärphase im frühen (A) und späteren Stadium 
(B). 
Wenn sich die Kristallite lateral berühren, kann das Wachstum nur noch 
senkrecht zur Grenzfläche erfolgen (s. Abb. 39 B). Eine zusätzliche 
Temperaturerhöhung führt zu keiner wesentlichen Kristallitvergrößerung. 
Die Kristallisationsvorgänge im Glas 70 sind bei 600 °C mit Glas 60 
vergleichbar. Es erfolgt zunächst die Kristallisation von Cristobalit. Durch 
Temperaturerhöhung von 600 auf 720 °C wir bei Glas 70 zusätzlich Tridymit 
gebildet (21 Gew.-%). Der Cristobalitanteil steigt auf 21 Gew.-% an. Die 
Temperaturerhöhung führt weiterhin zum Wachstum der Domänengröße 
von ̱ 50 auf ̱ 120 nm. Des Weiteren nimmt die Keimwachstums-
geschwindigkeit mit steigender Temperatur zu. Eine weitere Temperatur-
erhöhung führt zu einer stärkeren Löslichkeit der Primärphasen 
untereinander. Damit steigt der Na+-Gehalt der silicatreichen Phase an. Dies 
begünstigt die Tridymitbildung. Durch die zunehmende Homogenisierung 
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und höhere Beweglichkeit der Teilchen im Glasnetzwerk liegen weniger 
Phasengrenzen und heterogene Keimbildungszentren vor. Dies führt zu 
einer Verringerung des kristallinen Anteils. 
4.1.2.3 Kinetikuntersuchungen am Glas 70 
Im nachfolgenden Abschnitt soll der endotherme Peak (T = 746 °C ± 1,5 K) 
genauer untersucht werden. Dazu wurde in der DSC anstelle des Pt-Tiegels 
ein Al-Tiegel genutzt, da dieser ein größeres Fassungsvermögen besitzt. 
Jedoch ist die Wärmeübertragung des Al-Tiegels schlechter als die des Pt-
Tiegels. Die nachfolgende Abb. 40 zeigt die DSC-Kurve des Glases 70 mit 
einer Partikelgröße < 63 ђm bei unterschiedlichen Aufheizraten (ß).  

Abb. 40: DSC-Untersuchungen im Korundtiegel am Glas 70 (dPartikel < 63 ђm) 
unter Verwendung unterschiedlicher Aufheizraten ohne Basiskorrektur. 
Tab. 23: Temperatur der endothermen Peakmaxima in Abhängigkeit von der 
Aufheizrate. 

Aufheizrate (ß) [K/min] Tmax [°C] Aufheizrate (ß) [K/min] Tmax [°C]
5 745 15 747 
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Im Bereich zwischen 710 und 760 °C tritt eine geringe Gewichtsabnahme 
von maximal 0,15 % auf. Mit steigender Aufheizrate liegt das Peakmaximum 
bei geringfügig höheren Temperaturen (Tab. 23). In der Abb. 41 sind die 
DSC-Messungen von Boro 3.3®, Millisil® und Glas 70 dargestellt. 
 
 
Abb. 41: DSC Untersuchung an Glas 70 (dPartikel < 63 ђm), Millisil® (W12, 
dPartike < 50 ђm), Boro 3.3® (dPartikel < 63 ђm) und Al2O3 (dPartikel < 63 ђm) im 
Korundtiegel mit ß = 5 K/min (ohne Basislinienkorrektur). 
Die Messkurve von Boro3.3® und Glas 70 weisen einen U-förmigen Verlauf 
auf. Millisil® dagegen zeigt einen nahezu linearen Verlauf wie auch die 
Basislinie. Das wird so interpretiert, dass der U-förmige Verlauf auf einen 
Materialeffekt von Borosilicatgläsern und nicht auf die Messanordnung 
bzw. Messfehler zurückzuführen ist. Die nachfolgende Grafik (Abb. 42) zeigt 
die DSC-Kurven inkl. Basislinienkorrektur des Glases 70 in Abhängigkeit von 
der Partikelgröße.  
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Abb. 42: Abhängigkeit des endothermen Peaks von der Partikelgröße (DSC-
Analyse, Glas 70, Korundtiegel, ß= 5 K/min). 
Erkennbar ist, dass die endotherme Reaktion bevorzugt bei kleinen 
Partikelfraktionen auftritt und das zugehörige Signal an Intensität gewinnt. 
Zudem verschiebt sich das Maximum mit abnehmender Partikelgröße zu 
geringeren Temperaturen. Die Reaktion wird am deutlichsten, je größer der 
Oberflächenanteil ist.  
Zur kinetischen Berechnung wird die Messung der Partikelfraktion < 63 ђm 
herangezogen, da der endotherme Peak bei dieser Partikelfraktion am 
eindeutigsten erkennbar ist. Die Analyse erfolgt zwischen 688 – 778 °C mit ß 
von 5 bis 20 K/min nach Kissinger 244. Tab. 24 fasst die berechnete 
Bildungsenthalpie οܪ  und den Umsatz u im Bereich von Ͳǡͳ כ οܪ  bis 
Ͳǡͻ כ οܪ zusammen. 
Aus den Daten (Tab. 24) wird die Abb. 43 erzeugt und die Reaktionsordnung 
݊ோ nach Gl. (29) bestimmt.   
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Tab. 24: Zusammenfassung der endothermen Peakanalyse bei unterschiedlichen 
Aufheizraten (ß) (Bildungsenthalpie (ȴH), Temperatur (T), Zeit (t) , Umsatz (u)). 
ß= 5 K/min 
ȴH = 34 J/g 
ß= 10 K/min 
ȴH = 28 J/g 
ß= 15 K/min 
ȴH = 28 J/g 
ß= 20 K/min 
ȴH = 25 J/g 
T t u T t u T t u T t u 
[°C] [min] [%] [°C] [min] [%] [°C] [min] [%] [°C] [min] [%] 
715,3 69,6 9,5 718,6 69,9 10,1 716,1 69,6 10,2 718,5 69,9 10,4 
719,1 69,9 12,5 722,2 70,3 13,3 719,8 70,0 13,6 722,1 70,2 13,5 
722,9 70,3 16,2 725,9 70,6 17,4 723,6 70,4 17,6 725,7 70,6 17,3 
726,7 70,7 20,7 729,5 71,0 22,2 727,3 70,7 22,3 729,3 70,9 21,7 
730,5 71,1 26,5 733,2 71,3 28,4 731,1 71,1 28,2 732,8 71,3 27,4 
734,3 71,5 33,9 736,8 71,7 36,1 734,8 71,5 35,4 736,4 71,7 34,6 
738,1 71,8 43,4 740,4 72,1 45,9 738,6 71,9 44,3 740,0 72,0 43,7 
741,9 72,2 55,1 744,1 72,4 57,4 742,3 72,2 55,1 743,5 72,4 55,0 
745,7 72,6 68,5 747,7 72,8 70,1 746,1 72,6 67,4 747,1 72,7 67,8 
749,5 73,0 81,0 751,4 73,2 81,5 749,8 73,0 79,8 750,7 73,1 80,2 
753,3 73,4 90,1 755,0 73,5 90,0 753,6 73,4 90,0 754,3 73,4 89,9 
           
 
Abb. 43: Darstellung von ܔܖ ቂࢊ࢛ࢊ࢚ቃ  über ܔܖሾ૚ െ ࢛ሿ zur Bestimmung der 
Reaktionsordnung (࢔ࡾ) und des Faktors (Ea/RT). 
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Lediglich die Werte zwischen 715 und 753 °C liegen in erster Näherung auf 
einer Geraden und werden für die lineare Regression genutzt. Aus dieser 
wird die Reaktionsordnung bestimmt. Zur Berechnung der Aktivierungs-
energie (s. Abb. 44 und Gl. (30)) werden die Werte im Bereich der linearen 
Regression genutzt. 
 
Abb. 44: Darstellung von ܔܖሾࡷሺࢀሻሿ über 1/T zur Bestimmung der Aktivierungs-
energie. 
Der Anstieg der Regressionsgerade (Abb. 44) entsprichtെாೌோ . Zwischen 
715 °C und 753 °C findet eine Reaktion statt. Unterhalb und oberhalb dieser 
Temperatur findet diese Reaktion möglicherweise ebenfalls statt, wird aber 
von anderen Effekten überlagert.  
Aus der ermittelten Peakenthalpie (J/g) wurde die Bildungsenthalpie für: 
a) Glas 70 (Annahme: keine Entmischung), 
b)Na2OxB2O3 (Annahme: reine Phase) und 
c) SiO2 (Annahme reine Phase) berechnet. 
Dazu wurde die molare Masse der Phasen genutzt (s.Tab. 25). 
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Tab. 25: Ergebnisse zur Berechnung der molaren Zusammensetzung260 des 
Glases 70. 








SiO2 70 60,08 72,4  
62,17 Na2O 7 61,98 7,0 
B2O3 23 69,62 20,6 
    
x M(Glas 70)    = 62,17 g/mol 
x M((Na2O)0,25*(B2O3)0,75)  = 67,37 g/mol 
x M(SiO2)    = 60,08 g/mol 
Tab. 26 fasst die Ergebnisse der Kinetikuntersuchung des Glases 70 nach 
Kissinger 244 zusammen. Aufgrund der Werteschwankung sollen die berech-
neten Werte ausschließlich als Größenordnung und nicht als absoluter Wert 
betrachtet werden. Mögliche Fehlerquellen, welche zu den erhöhten 
Werteschwankungen führen sind: Reaktionsüberlagerungen, uneinheitliche 
Temperaturverteilung in der Probe, unterschiedliche Transportprozesse 
(Wärme, Stoff) an der Oberfläche und im Volumen, unterschiedliche 
Verteilung der Partikel, Änderung der Domänengröße (Primär-, Sekundär-
phase) mit der Temperatur und Zeit, keine einheitlichen Domänengrößen 
innerhalb der Probe (Probeninhomogenität) sowie die Änderung der 
genannten Einflüsse während der Messung (nicht-isotherme Bedingungen). 
Tab. 26: Zusammenfassung der Ergebnisse der kinetischen Untersuchung des 




















5 34 2,1 2,0 2,3 2,0 -55650 463 
10 28 1,7 1,7 1,9 1,9 -55740 463 
15 28 1,7 1,7 1,9 2,0 -53790 447 
20 25 1,6 1,5 1,7 1,8 -60760 505 
Mittelwert 
von 
 5 bis 20 
29 1,8 1,7 1,9 1,9 -59010 491 
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Tab. 27: Zusammenfassung von Bildungs- und Umwandlungsenthalpien 
relevanter SiO2-Kristallphasen 265,273,274. 
Art Phase Temperatur [°C] ȴH [kJ/mol] 
Schmelze ß-Cristobalit 1728 7,7 
Schmelze ɲ-Quarz 1610 8,53 
Kristallisation ɲ-Cristobalit 1470 – 1705 -905 
Kristallisation ß-Cristobalit  -907/-908 
Kristallisation ɲ-Quarz bis 573 -911 
Kristallisation ß-Tridymit 870 – 1470 -907 
Umwandlung ɲ-Quarz Æß-Quarz 572 0,63 
Umwandlung ß-Quarz Æ Tridymit 867 0,5 
Umwandlung ɲ-Cristobalit Æ ß-Cristobalit 242 1,3 
Umwandlung Tridymit Æ ß-Cristobalit 1470 k. A. 
   
Die Reaktionsordnung wurde zwischen 1,8 und 2 bestimmt. Unter der 
Annahme, dass die Keimbildungsrate gleich null ist, wird die Reaktions-
ordnung wie folgt interpretiert (Tab. 28): 
Tab. 28: Bedeutung des Avrami-Koeffizienten (Reaktionsordnung - nR) für 
heterogene Reaktionen. Grau hervorgerufen ist der für die Untersuchung 
relevante Avrami-Koeffizient275,276. 
 nR 





dreidimensional 1,5 3,0 
zweidimensional 1,0 2,0 
eindimensional 0,5 1,0 
  
Die berechneten Werte 1,8 < nR < 2,5 liegen zwischen den Avrami-
Koeffizienten von 1,5 und 2,0. Damit könnte es sich um einen 3D diffusions-
kontrollierten Prozess (nR = 1,5) oder aber einen zweidimensionalen grenz-
flächenkontrollierten Prozess (nR = 2,0) handeln. Die Aktivierungsenergie für 
die Diffusion von Alkaliionen in Silicatgläsern wurde mit 67 – 96 kJ/mol für 
K+ und 63 - 105 kJ/mol für Na+ bestimmt (Tab. 29) 276. Die Aktivierungs-
energie für das viskose Schmelzen von Pyrexgläsern liegt bei 250 kJ/mol 276. 
Für Glas 70 wurde eine Aktivierungsenergie im Bereich von 450 –
 500 kJ/mol bestimmt (Tab. 29). Dieser Wert liegt näher an der Größen-
ordnung des viskosen Schmelzens. Dies führt zu der Annahme, dass ein 
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grenzflächenkontrollierter, zweidimensionaler viskoser Schmelzprozess die 
Ursache für den endothermen Peak ist. 
Tab. 29: Aktivierungsenergien relevanter Prozesse in Pyrex®- und 
Borosilicatgläsern 276.  
Es kann davon ausgegangen werden, dass das Glas 70 während der Analyse 
spinodal entmischt. Demnach liegt eine Vielzahl an Phasengrenzen (Primär-
phasen und Sekundärphasengrenzen) vor. Folgende Prozesse sind denkbar: 
a) Fest zu Flüssigumwandlung der natriumboratreichen Phase 
b) Abdampfung des Borats277 
c) Lösung der Sekundärphasen in den Primärphasen 
I. SiO2 Sekundärphase löst sich in Na2OB2O3 Primärphasen 
II. Na2OB2O3 Sekundärphase löst sich in SiO2 Primärphasen 
d)Umwandlung von Cristobalit in Tridymit. 
Ab 600 °C ist die Bildung von Cristobalit nachweisbar, welcher bei 867 °C 
eine Umwandlung in Tridymit ermöglicht. Der endotherme Peak ist bei 
beiden Gläsern nachweisbar. Tridymit tritt lediglich bei Glas 70 auf (vgl. 
XRD-Analysen, 4.1.2.2), demnach wird Fall d) ausgeschlossen. 
Daraus wird geschlussfolgert, dass lediglich die Fälle a) bis c) als Ursache für 
die endotherme Reaktion in Frage kmmen. Der fest-flüssig-Übergang der 
boratreichen Phase ist von der Phasenzusammensetzung und damit von der 
Temperatur und deren Verteilung in der Probenkammer abhängig. Diese 
wird von der Partikeldichte beeinflusst. Bedingt durch die Einwaage gleicher 
Massen wurden unterschiedliche Anteile an Glas und Luft in der 
Probenkammer (je Partikelfraktion) erhalten. Mit zunehmenden Luftanteil 
und abnehmender Kontaktfläche zwischen den Partikel nimmt die Wärme-
übertragung ab und der Temperaturgradient innerhalb der Kammer steigt. 
Die Schmelztemperatur von Natriumborat-Verbindungen liegt zwischen 625 
- 816°C. Für Na2O*2B2O3 wird der Schmelzpunkt bei 742°C, für Na2O*3B2O3 















Ea [kJ/mol] 100 82 63-105 67-96 250 380 220 
       
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bei 766 °C angegeben 51,278. Letztere liegen im Bereich der Peaktemperatur. 
Jedoch wurde kein exothermer Kristallisationspeak im Bereich von 540 –
 550 °C beobachtet. Abb. 40 zeigt, dass innerhalb des relevanten 
Temperaturbereichs (Partikelgröße < 63 ђm) ein Masseverlust von 
0,03 Gew.-% auftritt. Dieser kann auf eine Boratabdampfung (Fall b) 
zurückgeführt werden. Für die Abdampfung gilt: Je größer die Oberfläche 
ist, desto mehr Borat kann abdampfen. Es kann nicht eindeutig geklärt 
werden, ob Fall a) und / oder Fall b) bei T = 740 °C auftreten.  
Weiterhin wird beobachtet, dass bei kleinen Partikelgrößen ein exothermer 
Peak, welcher vermutlich auf die Kristallisation von Cristobalit 
zurückzuführen ist, auftritt. Dieser ist lediglich bei der Partikelfraktion 
< 63 ђm als „Schulter“ (T = 875 °C) nachweisbar (s. Abb. 42) und kann nicht 
genauer quantifiziert werden. Es ist jedoch von einer Überlagerung der 
endothermen und exothermen Peaks auszugehen.  
Dagegen zeigen die Untersuchungen im Pt-Tiegel (Abb. 45) einen 
eindeutigen exothermen Peak um die 830 °C.  
Dieser liegt signifikant getrennt von dem endothermen Peak vor. Jean et 
al. 276 haben die Bildung von Cristobalit zwischen 800 °C und 950 °C nachge-
wiesen. Der exotherme Peak (Pmax = 830 °C) liegt damit im Bereich der 
Cristobalit-Kristallisationstemperatur. Die XRD-Analysen bestätigen die 
Annahme, dass es sich hierbei um den Kristallisationspeak von Cristobalit 
handeln kann. 
Jean et al. 276 wiesen nach, dass die Cristobalitbildung in Borosilicatgläsern 
ein katalytisch aktivierter Prozess ist. Dieser heterogene, dreidimensionale, 
diffusionsgesteuerte Wachstumsprozess besitzt bei 800 °C eine Wachstums-
geschwindigkeit von 5*10-5 ђm/min. Er wird durch O2 aus der Luft und OH-
Gruppen an der Oberfläche katalysiert. 
Während der kleinere Pt-Tiegel zur Hälfte gefüllt war, wurde bei dem 
Korundtiegel das Glaspulver dicht gepackt, um eine möglichst große Menge 
an Glas einzufüllen. 
120    Ergebnisse und Diskussion 
  
 
Abb. 45: DSC-Untersuchung an Glas 70 (dPartikel < 125 ђm) im Pt-Tiegel. 
Aktuell wird vermutet, dass durch das geringere Verhältnis Luft/Glasmasse 
zu wenig O2 im Korundtiegel vorhanden war, um die Cristobalitbildung zur 
katalysieren. Außerdem treten gegenläufige Effekte auf:  
a) Kleinere PartikelgrößenÆ stärkere Boratabdampfung 
b) Verarmung von Borat an der Oberfläche, Erhöhung des SiO2-Anteils 
Æ Förderung der Cristobalitbildung 
c) Verringerung des O2–Partialdrucks durch Boratabdampfung Æ 
Verringerung der Cristobalitbildung 
Letzterer Effekt scheint bei den Messungen im Korundtiegel zu überwiegen. 
Die XRD-Untersuchungen in Kombination mit den lichtmikroskopischen 
Aufnahmen der im Gradientenofen getemperten Proben belegen, dass die 
Bildung von Cristobalit einsetzt. Die Kristallisation erfolgt ausgehend von 
der Phasengrenze (Oberfläche). Dies bestärkt die Abhängigkeit der 
Kristallisation vom Luftsauerstoff und deutet auf eine diffusionskontrollierte 
Reaktion hin. Nachfolgend (Abb. 46) ist der Querschnitt eines Glas 70 Stabes 
nach einer Wärmebehandlung bei T = 730 °C nach t = 7 d dargestellt. Die 
Abb. 46 zeigt zwei Bereiche: einen „kristallinen Mantel“ und einen „glasigen 
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Kern“. Dies bestätigt eine von der Oberfläche ausgehende Reaktion. Mittels 
XRD wurde nachgewiesen, dass es sich hierbei um Cristobalit sowie Tridymit 
handelt. Diese Beobachtung bestärkt die Untersuchungsergebnisse von 
Jean et al., dass es sich hierbei um einen diffusionsgesteuerten 
Wachstumsprozess handelt, welcher durch Luftsauerstoff katalysiert wird. 
 
Abb. 46: Lichtmikroskopische Aufnahme eines Stabes aus Glas 70 im 
Querschnitt nach T = 730 °C, t = 7 d. 
4.1.3 Entmischung der Vorformen 
Um das Entmischungsverhalten der Vorformen zu untersuchen, wurden 
diese zunächst extrahiert und mittels Tieftemperatur-Stickstoffsorptions-
messungen analysiert (Abb. 47). Die Auswertung zeigt, dass das Glas 60 
Mikroporen besitzt, während im Glas 70 keine Poren nachweisbar sind. Dies 
korreliert mit der optischen Beobachtung. Glas 70 liegt als „klares“ Glas vor 
und besitzt laut der N2-Sorption keine „Vor“-Entmischung. Die Vorformen 
aus Glas 60 zeigen einheitlich eine Trübung, welche aus der Separation des 
Glases in die Primärphasen und der daraus resultierenden optischen 
Streuung des Lichts resultiert. Glas 60 Vorformen zeigen eine breite 
Porenverteilung. Diese ist sowohl abhängig von der Vorformgeometrie als 
auch der Abkühlungsgeschwindigkeit. So speichern Blöcke und Stäbe im 
Inneren die Energie länger als im Randbereich, wodurch größere Domänen 
im Inneren gebildet werden. Dadurch werden im Zentrum größere Poren als 
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im äußeren Bereich gebildet. Langsame Abkühlgeschwindigkeiten fördern 
sowohl den Abbau von Spannungen im Glas als auch die spinodale 
Entmischung. Um Glas 60 Vorformen ohne „Vor“entmischungen zu 
erhalten, könnten kleinere Abmaße bzw. schnellere Abkühlgeschwindig-
keiten gewählt werden.  
 
Abb. 47: N2-Sorptions-Isothermen der extrahierten Vorformen des Glases 60 
(rot) und 70 (schwarz) dargestellt als Isotherme. 
Nach einer Wärmebehandlung (t = 8 h, 580 °C < T > 690 °C) und anschlie-
ßender Extraktion wurden die Gläser erneut betrachtet. Hierbei zeigte sich, 
dass die erhaltenen Porendurchmesser (dPore) mit denen von Enke et al. 29 
genannten Werten übereinstimmen. Mit der Temperatur nimmt der Poren-
durchmesser zu. Glas 60 zeigt bei gleicher Temperatur größere Poren als 
Glas 70 (Abb. 48).  
Für Glas 60 werden Poren ш 40 nm angestrebt. Hierbei konnte kein Einfluss 
der Vorentmischung auf die finale Porengröße (ш 40 nm) beobachtet 
werden. Die Untersuchungen bestätigen die Hypothese, dass die 
Entmischung das Fließ- und Kristallisationsverhalten beeinflusst. 
Prozessrelevante Temperaturen liegen für Glas 60 im Bereich von 410 °C bis 
660 °C und für Glas 70 zwischen 510 °C und 750 °C. Im relevanten 
Temperaturbereich ist insbesondere bei Glas 70 darauf zu achten, dass die 
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Entmischung zu einer Verringerung der Viskosität führt (anomales 
Fließverhalten, T< Tk). Die Vorform liegt als nicht entmischtes Glas vor. 
 
Abb. 48: REM Aufnahmen der Vorform der Gläser 60 (oben) und 70 (unten) nach 
der Extraktion in Abhängigkeit von der Wärmebehandlung (t = 8 h, 
530 °C < T > 690 °C). 
Die Vorform von Glas 60 ist entmischt und die kritische Temperatur Tk liegt 
außerhalb des untersuchten Temperaturbereichs. Aufgrund der geringen 
Unterschiede im thermischen Ausdehnungskoeffizient und der „langen“ 
Fließeigenschaft ist eine Kombination beider Gläser denkbar. Ab 740 °C 
muss berücksichtigt werden, dass ein zunehmender Materialverlust durch 
Verdampfen eintritt. Dieser ist vermutlich auf die Boratabdampfung 
zurückzuführen (endothermer Peak, Grenzflächen kontrollierter, viskoser 
Prozess) und nicht von der Entmischung abhängig. Ab Temperaturen von 
600 °C treten Kristallisationen auf. Während bei Glas 70 Tridymit und 
Cristobalit eindeutig nachweisbar sind, erfolgt bei Glas 60 ausschließlich die 
Bildung von Cristobalit. Die Unterschiede können auf die Entmischung und 
damit die veränderten Na zu Si Verhältnisse zurückgeführt werden. Die 
Bildung von Cristobalit tritt signifikant ab 800 °C auf. Das wird so 
interpretiert, dass die Oberflächenkristallisation O2 und OH katalysiert ist. 
Zur Vermeidung von Kristallisationen und Materialabdampfung, welche die 
Stabilität und Homogenität der Probe verringern könnten, sollten 
Temperaturen < 800 °C sowie kurze Prozesszeiten realisiert werden. 
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 Herstellung anisotroper Meso- und Makroporen 4.2
Innerhalb dieses Kapitels wird die Möglichkeit zur anisotropen Texturierung 
der Nanometerporen untersucht. Es wurde die Hypothese aufgestellt, dass 
eine Orientierung der natriumboratreichen Primärphase durch Zug- und 
Druckbelastung sowie unter dem Einfluss eines elektrischen Feldes möglich 
ist. Darüber hinaus soll untersucht werden, ob magnetische Kristallphasen 
wie z. B. Magnetit während der Entmischung im Magnetfeld orientiert 
werden können. Sind die säurelöslichen Kristalle größer als die Primär-
phasendomäne, ist die Erzeugung von zusätzlichen anisotropen Poren im 
Material denkbar. Zur Quantifizierung der Porenorientierung soll die 
Doppelbrechung nach der Belastung bestimmt und die REM-Aufnahmen der 
porösen, belasteten Proben analysiert werden. Zur Analyse der Aufnahmen 
soll ein Bildanalyseverfahren entwickelt werden. 
4.2.1 Proben unter Zugbelastung 
Die nachfolgenden Untersuchungen wurden an Proben, welche unter 
Zugbelastungen verformt wurden, durchgeführt. 
4.2.1.1 REM gestreckter Proben 
Die folgenden Rasterelektronenaufnahmen zeigen „gestreckte“ Proben 
nach der Extraktion. Hierfür wurden die Halbzeuge aus Glas 60 mit einer 
Flächenkraft ܨ஺ von 2,6 N/mm² belastet und die Temperatur während der 
Wärmebehandlung zwischen 630 und 660 °C (ݐ ൌ 6 h) variiert (s. Abb. 49). 
In Abb. 49 sind Probenquerschnitte senkrecht (rechts) und parallel (links) 
zur Zugrichtung dargestellt. Der Pfeil markiert die Zugrichtung, der Punkt 
steht für die Querschnittsfläche senkrecht zur Zugrichtung. Hierbei kann ab 
640 °C eine eindeutige Orientierung der Poren parallel zur Zugrichtung 
beobachtet werden. Die REM-Aufnahme senkrecht dazu zeigt eine isotrope 
Porenverteilung. Mit zunehmender Temperatur steigen die Porengröße 
sowie der Anteil an orientierten Poren an. Temperaturen oberhalb von 
660 °C führten zu einer geringen Viskosität (ߟ ൏ 107,61 dPas). Das Glas fließt 
so schnell, dass nach weniger als 6 h die maximale Probenverlängerung von 
+ 17 cm erreicht wird. Um die Probe während der gesamten Zeitspanne 
unter Zugbelastung zu setzen, wurden für das Glas 60 Temperaturen 
unterhalb von 660 °C verwendet. 
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Abb. 49: REM Aufnahmen von Glas 60 parallel (Æ) und senkrecht (•) zur 
Kraftrichtung gestreckter Proben (bei ࡲ࡭  = 2,6 N/mm² ± 0,2 N/mm², t = 6 h), 
Variation der Temperatur zwischen 630 - 660 °C. 
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Nachfolgende Versuche wurden bei 630 °C durchgeführt. Bei dieser 
Temperatur zeigt eine Probe, welche mit ܨ஺ ൑ 2,6 N/mm² belastet wird, 
keine erkennbare Orientierung. Die Dauer der Wärmebehandlung betrug 
ebenfalls 6 h. Die Flächenkraft wurde zwischen 2,2 und 5,5 N/mm² variiert. 
Aufgrund der geometrischen Schwankungen der Halbzeuge ist die 
Schwankungsbreite der Flächenkraft mit 0,2 N/mm² anzugeben. 
 
Abb. 50: REM-Aufnahme der gereckten Proben (Glas 60) parallel zur 
Kraftwirkung nach der Extraktion, Variation der Flächenkraft (t = 6 h, T = 630 °C) 
sowie fotographische Aufnahme der Glas 60 Probe welche mit ࡲ࡭ ൌ5,5 N/mm² 
gereckt wurde. 
Ab einer Flächenkraft von 3,8 N/mm² ist bei einer Wärmebehandlung von 
630 °C für 6 h eine Porenorientierung erkennbar. Kräfte ш 5,5 N/mm² führen 
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zur Längenänderung, bei denen die maximale Gesamtlänge (+ 27 cm) vor 
dem Prozessende (t < 6 h) erreicht wird. Die nachfolgenden REM-
Aufnahmen gereckter und anschließend extrahierter Glas 70 Proben zeigen 
die Abhängigkeit der Porenorientierung von der Temperatur (Abb. 51).  
 
Abb. 51: REM-Aufnahmen gereckter, extrahierter Glas 70 Proben senkrecht (•) 
und parallel (Æ) zur Krafteinwirkung (t = 6 h, FA = 2,6 N/mm², Variation 
Temperatur). 
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Wie auch im Falle des Glas 60 wurden die Proben mit 2,6 N/mm² 
(± 0,2 N/mm²) belastet und die Wärmebehandlung für 6 h durchgeführt. Ab 
685 °C ist eine Porenorientierung parallel zur Zugrichtung nachweisbar. Die 
Porengröße nimmt mit der Temperatur zu. Eine deutliche Zunahme des 
Orientierungsgrads mit der Temperatur ist nicht erkennbar.  
Nachfolgend wurden die Zugbelastungen für Glas 70 bei 685 °C für 6 h 
durchgeführt sowie die Flächenkraft von 2,2 bis 7,4 N/mm² variiert 
(s. Abb. 52). Eine Flächenkraft von 2,2 N/mm² führt zu keiner Poren-
orientierung. Zwischen 2,6 und 4,9 N/mm² ist eine Orientierung eindeutig 
nachweisbar. Ab 7,4 N/mm² ist keine eindeutige Orientierung erkennbar. 
Zudem wirken die Poren der Proben mit Flächenkräften 2,2 und 7,4 N/mm² 
kleiner. 
 
Abb. 52: Einfluss der Flächenkraft auf die Porenorientierung am Glas 70 (t = 6 h, 
FA ൎ± 0,2 N/mm², T = 685 °C). 
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Nach der ersten subjektiven Bewertung wurden die REM-Aufnahmen 
mittels einer Bildanalyse quantifiziert. 
4.2.1.2 Bildanalyse 
In der Literatur wurden anisotrope Orientierungen an Tröpfchen-
Entmischungen nachgewiesen 137. Hierzu wurden Ellipsen an die Tropfen-
kontur angelegt und die Längsachsen (x, y) bestimmt (Länge, Längen-
verhältnis zueinander, Lage). Für die REM-Bildanalyse in dieser Arbeit 
wurde das Modell auf die verzweigten spinodalen Kanäle übertragen und 
die Poren mittels Rechtecken bzw. Ellipsen angepasst (s. Abschnitt 3.2.2.1). 
Die Achsenlängen (x, y), der Konturumfang, die Konturfläche sowie die Lage 
der längeren y-Achse werden bestimmt. Aus den Daten wird ein 
Histogramm aus den Längenverhältnissen x/y gebildet. Anschließend 
werden alle Poren mit einem x/y-Verhältnis (Abb. 53) größer als 0,7 der 
Gruppe der Kreise zugeordnet.  
Poren mit kleinerem oder gleichem Verhältnis werden der Gruppe der 
Ellipsen (Abb. 53 B, blau) zugeordnet. Das Histogramm (Abb. 53 B) 
ermöglicht eine grobe Abschätzung des Anteils an anisotropen 
geometrischen Formen (Ellipsen). Die Orientierung der Ellipsen wird in 10°-
Winkelsekmenten (rechtsdrehend) beginnend bei 0° (entspricht 
Zugrichtung) zugeordnet. Hierbei muss erwähnt werden, dass ideale Kreise 
x/y = 1 keine Orientierung besitzen und dem Winkelbereich 0 - 10° 
zugeordnet werden. Anschließend wird ein Histogramm (Abb. 53 C) aus den 
Winkellagen (y-Achse) gebildet.  
Anhand dieses Histogramms kann entschieden werden, ob eine anisotrope 
Porenverteilung vorliegt. Existiert ein eindeutiges Peakmaximum wie im 
Beispiel bei 20°, so werden die Daten weiter behandelt. Hierbei werden 
ausschließlich Poren, die zur Gruppe der Ellipse gehören, berücksichtigt. 
Anschließend werden Ellipsen mit einer Fläche kleiner als 0,001 % der 
Gesamtfläche aller Ellipsen ausgeschlossen (Vermeidung von Artefakten). 
Um eine Aussage über die durchschnittliche Ellipsengröße zu treffen, wird 
ein Histogramm aus Ellipsenflächen gebildet (Abb. 53 D). Das Maximum 
entspricht der häufigsten Ellipsenfläche. Es folgt die Bildung der Summe der 
Ellipsenflächen innerhalb der Winkelsegmente (10°-Schritte) (Abb. 53 E). 
Anschließend wird das Peakmaximum der Ellipsenfläche zentriert 
dargestellt (Bildung des Ellipsenschwerpunkts). Es folgt die Anpassung der 
berechneten Daten mit einer Gaußfunktion (Abb. 53 F).  
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Abb. 53: Bildliche Darstellung der Quantifizierung der Porenorientierung 
(Auswertung der mittels Bildanalyse ermittelten Daten). Weitere Erläuterung im 
Text. 
Ergebnisse und Diskussion   131 
Die Gaußfunktion wird integriert und der Gesamtflächenanteil (Gaußfläche 
A1 mit Untergrund A2) und der Flächenanteil unterhalb der Gaußfläche (A1) 
ohne Untergrund bestimmt. Aus dem Quotienten wird die 
Porenorientierungszahl (OZ) berechnet. Des Weiteren wird die Halbwerts-
breite (FWHM) der Gaußfunktion bestimmt. Zur Beschreibung der 
Orientierung wird sowohl die Halbwertsbreite als auch die 
Porenorientierungszahl benötigt (s. Abb. 54). 
 
Abb. 54: Schematische Darstellung der Porenorientierung in Abhängigkeit von 
der Porenorientierungszahl OZ und FWHM. 
Es gilt: Je größer OZ, desto größer ist die Fläche an Poren, welche orientiert 
vorliegen. Je kleiner die Halbwertsbreite (FWHM) ist, desto enger ist die 
„Winkelverteilung“ orientierter Poren und desto stärker ist die 
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Texturanisotropie ausgeprägt. Hierbei gilt: Je höher OZ und geringer FWHM, 
desto stärker ist die anisotrope Porenorientierung ausgeprägt  
Zur Auswertung des Einflusses der Temperatur bzw. der Flächenkraft auf 
die Porenorientierung werden OZ und FWHM gegen die jeweilige Variable 
aufgetragen. Es wurden maximal drei Proben je Versuchsparameter 
hergestellt und zur Auswertung genutzt. Pro Probe wurden zwei bis drei 
REM-Aufnahmen gemacht, welche jeweils 1000 – 2000 Poren enthielten. 
Nachfolgend sind die Ergebnisse zur Untersuchung der Porenorientierung 
von Glas 60 in Abhängigkeit von Temperatur (links) und Flächenkraft 
(rechts) dargestellt. 
Der auf 2D projizierte Porenanteil liegt bei ca. 10 % und bleibt während der 
Wärmebehandlung unter Zugbelastung konstant. Die mittleren Ellipsen- 
und Kreisflächen zeigen keine eindeutigen Tendenzen in Abhängigkeit von 
der Temperatur bzw. Flächenkraft. Die dokumentierten Unterschiede liegen 
im Bereich der Standardabweichung. Oz liegt im Falle der Variation der 
Temperatur im Durchschnitt bei 0,75 und bleibt trotz Temperaturerhöhung 
nahezu konstant. Die FWHM nimmt mit steigender Temperatur geringfügig 
ab. Dies deutet auf eine stärker anisotrope Porenorientierung hin. 
Betrachtet man den Fall der Flächenkraftvariation, so nehmen Oz und 
FWHM mit steigender Flächenkraft ab. Demnach nimmt der Flächenanteil 
an orientierten Poren ab, jedoch zeigen die Poren, welche durch größere 
Flächenkraft entstehen, eine stärkere anisotrope Orientierung (engere 
Winkelverteilung). 
Durch die Erhöhung der Temperatur wird die Viskosität verringert und 
damit das Fließvermögen des Glases erhöht. Basierend auf den 
Rotationsviskosimetrie-Untersuchungen wird die Viskosität während der 
Versuche von 108,2 dPas (ܶ ൌ 640 °C) auf 107,6 dPas O (ܶ ൌ 660 °C) herab-
gesetzt. Die Viskosität von 108,2 dPas liegt nahe an der Zieh-Viskosität P. Die 
Proben, welche bei höherer Temperatur beansprucht werden, zeigen eine 
größere Längenänderung. Die Poren werden stärker verformt, wodurch 
eine stärkere anisotrope Orientierung ermöglicht wird. Aufgrund der 
                                              
O Bei der Viskosität von 107,6 dPas (Erweichungstemperatur) zeigt ein Glasfaden mit einem Durchmesser 
zwischen 0,55 und 0,77 mm unter dessen Eigengewicht eine Längenänderung von 1 mm/min. 
P Bei der Zieh-Viskosität (ߟ ൌ 108 dPas) neigt ein Glasfaden (] ൌ 0,3 mm) bei einer Belastung von 
1 g/mm² zu einer Längenänderung von 1 mm/min. 
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spinodalen Entmischung zeigt das Glas mit einem Durchmesser von 2 mm 
eine geringere Längenänderung als erwartet. 
 
Abb. 55: Bildanalyse (FWHM und OZ (A, D), Porenanzahl (B, E), mittlere Kreis- 
und Ellipsengröße (C, F)) zur Bestimmung der anisotropen Orientierung des 
Glases 60 in Abhängigkeit von Temperatur (FA = 2,6 N (A, B, C)) und 
Flächenkraft (T = 630 °C (D, E, F)). 
Eine mögliche Ursache liegt in der mit steigender Temperatur verbundenen 
Ausprägung größerer Domänenbereiche. So nimmt theoretisch die 
Porengröße von 90 nm (ܶ ൌ 640 °C) auf 120 nm (T = 660 °C) zu. Es wird 
vermutet, dass die Ausbildung größerer Domänen eine Ursache für die 
geringere Längenänderung ist. Der Porenanteil bleibt sowohl bei der 
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höheren Temperaturen als auch bei höheren Flächenkräften nahezu 
konstant. Alle Proben weisen die gleiche Glaszusammensetzung auf und 
wurden unter identischen Bedingungen extrahiert. Demnach sollte der 
Anteil des Gesamtporenvolumens identisch sein. Abweichende Poren-
anteile resultieren aus Löslichkeitsunterschieden der silicat- und 
natriumboratreichen Phase in Abhängigkeit von der Temperatur. Diese 
Differenzen können mit dieser Methode nicht erfasst werden. Der 
gemessene Porenanteil von 10 % ist relativ gering. Die Ursache liegt in der 
Auswertung der REM-Bilder. Zum einen werden Randporen (nicht 
geschlossene Elemente) sowie sehr kleine Poren nicht berücksichtigt. Zum 
anderen ist die REM-Aufnahme eine 2D-Darstellung eines 3D-
Porennetzwerkes. Hierbei kommt es zu Überlagerung von Poren und 
Porenwänden. Dies verringert den Anteil der identifizierten Poren im 
Bildausschnitt. 
Die Erhöhung der Flächenkraft bei gleichbleibender Temperatur (ߟ ൌ
ͳͲ  8 dPas) fördert die Ausrichtung der Poren. Während eine höhere 
Viskosität eine Verformung durch eine „Porenumlagerung“ (s. Abb. 56) 
ermöglicht (Ellipse senkrecht zu Zugrichtung Æ Kreis Æ Ellipse in Zug-
richtung), ist der Einfluss der Flächenkraft auf die Porenumlagerung weniger 
ausgeprägt.  
Hierbei werden im vorliegenden Viskositätsbereich sowohl Ellipsen, welche 
in Zugrichtung (± 45°) orientiert sind als auch Kreise in Ellipsen parallel zur 
Zugrichtung verformt. Senkrecht dazu orientierte Ellipsen werden bis zum 
Status des Kreises verformt und tragen nicht zur anisotropen Porentextur 
bei. Im Bild sind mehr ellipsenförmige als kreisförmige 
Entmischungsbereiche vorhanden. Dadurch führt die Umwandlung von 
Ellipsen in Kreise zu einer Verringerung der Ellipsenanteile unter 
Minimierung der Winkelbreite. Die Anisotropie der Porenorientierung 
nimmt mit der Flächenkraft zu. Eine Abhängigkeit der Porengröße von der 
Zugbelastung kann nicht festgestellt werden. 
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Abb. 56: Schematische Darstellung der Verformung der Poren während der 
Zugbelastung (Kreise (gelb), Ellipse mit Orientierung senkrecht zur Zugrichtung 
(rot), Ellipse mit Orientierung parallel zur Zugrichtung (blau)). 
Abb. 57 fasst die Ergebnisse der Bildanalyse der Nanometerporen unter 
Zugbelastung des Glases 70 zusammen.  
Der mittlere 2D-Porenanteil (12,5 %േ 2,5%) liegt im Bereich von Glas 60. 
Der Anteil bleibt mit steigender Temperatur nahezu konstant. Mit 
steigender Flächenkraft sinkt der Anteil von 16 % auf 10 % ab. Die 
durchschnittliche Ellipsengröße bleibt mit steigender Temperatur und 
Flächenkraft nahezu konstant. Die Porenorientierungszahl nimmt mit 
steigender Temperatur zu, gleichzeitig sinkt die Halbwertsbreite. Bei der 
vorliegenden Wärmebehandlung wird ab einer Flächenkraft von 
> 4,8 N/mm² eine signifikante Erhöhung der OZ von ca. 0,3 auf maximal 0,7 
erreicht. Unterhalb von 5 N/mm² ist OZ nahezu konstant. Die 
Halbwertsbreite nimmt zunächst leicht ab (bis 4 N/mm²), anschließend 
steigt diese von 20° auf 80° an. Im Vergleich zu Glas 60 ist die 
Orientierungszahl des Glases 70 kleiner.  
 
136    Ergebnisse und Diskussion 
  
 
Abb. 57: Ergebnisse der Bildanalyse (A, D: FWHM, OZ; B, E: Porenanzahl, C, F: 
mittlere Kreis- und Ellipsengröße) zur Bestimmung der anisotropen Orientierung 
des Glases 70 in Abhängigkeit von Temperatur (A, B, C, FA = 2,6 N) und 
Flächenkraft (D, E, F, T = 685 °C). 
Wie auch im Falle des Glases 60 liegt der bestimmte Porenanteil niedriger 
als der tatsächliche (Begründung s. Glas 60). Nach Enke 66 sollte der Anteil 
nach saurer und basischer Extraktion um die 50 % liegen. Bei gleicher 
Wärmebehandlungstemperatur besitzt Glas 70 kleinere Poren als Glas 60. 
Im vorliegenden Beispiel wurden die Zugversuche „Variation der 
Flächenkraft“ für Glas 60 bei 640 °C und für Glas 70 bei 680 °C durchgeführt. 
Abb. 4 wird so interpretiert, dass sich Porengrößen um 115 nm für das 
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Glas 60 und 150 nm für das Glas 70 ausbilden. Die kleinere Porengröße des 
Glases 60 führt zu einer größeren Anzahl an Poren (bei gleicher 
Vergrößerung) pro Bild. Die Anzahl an Poren und Porenwänden ist größer 
und damit steigt die Wahrscheinlichkeit der Überlagerung von Poren aus 
verschiedenen Bildebenen an. Dadurch sinkt der gemessene Porenanteil.  
ܱ௓ nimmt mit steigender Temperatur bei gleichzeitiger Verringerung der 
Halbwertsbreite zu. Demnach werden mehr Ellipsen entlang der 
Zugrichtung durch höhere Temperaturen orientiert. Die Ursache liegt in der 
Verringerung der Viskosität von 108,8 dPas [Q] (T = 680 °C) auf 108,4 dPas 
(T = 695 °C) und der Erhöhung der Fließfähigkeit der Primärphasen. Anders 
als bei Glas 60 wurden die Versuche bei Glas 70 bei Viskositäten über 
ɻ = 108 dPas durchgeführt. Es wurden jedoch ähnliche Temperaturen 
ш 700 °C eingestellt. Sie führen zu Längenänderung über 17 cm 
(apparaturbedingte maximalmögliche Längenänderung). Im Vergleich zu 
Glas 60 liegt das Halbzeug nicht „vor“entmischt vor. Die Bildung der 
Primärphasen erfolgt während des Prozesses. Es wird vermutet, dass die 
Veränderung des Fließverhalten von der Geometrie und Vernetzung der 
Primärphasendomäne bestimmt wird. Eine Wärmebehandlung bei 685 °C 
zwischen 2,2 und 5 N/mm² führt zu einer Verringerung der Halbwertsbreite. 
ܱ௓ bleibt konstant bei 0,3. Dies deutet darauf hin, dass der Anteil an 
Ellipsen gleich bleibt, aber die Winkelverteilung enger wird. Die Ellipsen mit 
Orientierung im Bereich der Zugrichtung und auch Kreise werden anisotrop 
orientiert. Eine Flächenkraft von 7,4 N/mm² führt zur einer Erhöhung von 
ܱ௓ auf bis zu 0,7 während die FWHM von 20° auf 80° steigt. Hierbei kommt 
es zur Umformung von Kreisen und Ellipsen (Abb. 56 gelb und rot) in 
Zugrichtung. Dadurch steigt der Anteil an Ellipsenfläche. Während des 
Versuchs wird die maximale Längenänderung vor Prozessende erreicht. Mit 
dem Erreichen der maximalen Längenänderung steht die Probe nicht mehr 
unter Zugbelastung. Dies führt wahrscheinlich zur teilweisen Relaxation der 
anisotropen Struktur und führt unter anderem zu einer Erhöhung des 
FWHM. 
Der Vergleich beider Gläser zeigt, dass Glas 60 stärker orientierbar ist 
(ܱ௓ = 0,8, FWHM ca. 40°). Die Ursache ist auf die „Vor“entmischung des 
Glases zurückzuführen. Die Verwendung von „vor“entmischten Halb-
zeugnissen zur anisotropen Porenorientierung ist zu bevorzugen. Bei den 
                                              
Q Werte berechnet aus VFT-Gleichung der Rotationsviskosimetrie 
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vorliegenden Beispielen ist der Temperatureinfluss auf die Nanometer-
Porenorientierung deutlicher ausgeprägt als der Einfluss der Flächenkraft. 
Allgemein gilt: Je größer die Temperatur (T im Entmischungsbereich) und 
die Flächenkaft, desto stärker ist die anisotrope Orientierung der Poren. 
Hierbei muss berücksichtigt werden, dass eine zu große Flächenkraft 
(9,8 N/mm²) zum Glasbruch führen kann. Während des Versuches erfolgt 
eine Verjüngung der Bündel. Die Halbzeuggeometrie muss auf die 
gewünschte Endgeometrie angepasst werden. Des Weiteren sollte eine 
ausreichende Wärmebehandlungsdauer zur Einstellung der Porengröße 
eingehalten werden (hier 6 h). Um eine geometrische Relaxation der 
Entmischungstextur zu vermeiden, darf die apparaturbedingte maximale 
Längenänderung nicht erreicht werden. Weiterhin ist die Abhängigkeit der 
finalen Porengröße von der Temperatur zu berücksichtigen.  
Die Ergebnisse der Bildauswertung stehen in guter Übereinstimmung mit 
den subjektiv gewonnen Eindrücken der REM-Aufnahmen. Die Methode ist 
zum Erkennen von Tendenzen, jedoch nicht für die Gewinnung von 
Absolutwerten geeignet. Die Ergebnisse sind stark von der Qualität der 
REM-Bilder abhängig. Bei der Aufnahme der REM-Bilder ist darauf zu 
achten, dass möglichst ähnliche Vergrößerungen verwendet werden (bei 
gleicher Temperatur), bzw. ähnliche Domänenanteile im Bild vorhanden 
sind (bei unterschiedlichen Temperaturen). Gerade Bruchkanten sind zu 
bevorzugen. Helligkeit und Kontrast sollten möglichst gleich sein. Eine 
wesentliche Fehlerquelle entsteht durch die Überlagerung der Porenwände, 
die in der zwedimensionalen Projektion zu viel zu geringen, gemessenen 
Porenanteil führt. 
4.2.1.3 Polarisator-Untersuchungen 
Eine Alternative zur Erfassung anisotroper Domänentextur bietet die 
Bestimmung der Formdoppelbrechung. Dazu wird die Doppelbrechung der 
Probe nach der Zugbelastung und nach der Wärmebehandlung gemessen. 
Um die Wärmebehandlungstemperatur zu bestimmen, wurde die 
theoretische Zusammensetzung der entmischten Primärphasen aus dem 
ternären Phasendiagramm ermittelt und die vier „Primärphasen-Gläser“ 
geschmolzen (Tab. 4).  
Die chemische Analyse (Tab. 4) der Natriumborat-reichen Primärphase des 
Glases 60 zeigt um 1 Gew.-% höheren Na2O- und B2O3-Gehalt. Die Analyse 
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des Modellglases stimmt in guter Näherung mit den theoretischen Werten 
überein. Der Tg der erschmolzenen Gläser wurde dilatometrisch bestimmt. 
Nachfolgend sind die theoretischen und gemessenen Transformations-
temperaturen der Gläser angegeben (Tab. 30). 















Sci-Glass Tg [°C] 469 561 489 565 
Dilatometer Tg [°C] 421 - 458 - 
    
Die Tg der theoretischen und gemessenen Natriumboratreichen Primär-
phasen liegen ca. 50 K (Glas 60) bzw. 30 K (Glas 70) auseinander. Zur 
Relaxation der natriumboratreiche Phase wird eine Wärmebehandlung des 
Glases 60 bei Tg(Dilatometrie) + 60 K und im Falle des Glas 70 bei 
Tg(Dilatometrie) + 50 K durchgeführt. In Abb. 58 sind die gemessenen 
Doppelbrechungen vor (schwarz) und nach (rot) der Wärmebehandlung 
sowie deren Differenz (blau) dargestellt. 
Im Falle des Glases 60 wurde nur eine Probe je Parametersatz vermessen, 
weshalb im Diagramm keine Fehlerbalken eingezeichnet sind. Die 
Messpunkte des Glases 70 entsprechen dem gemittelten Werten von drei 
Proben je Parametersatz. Die Änderung der Doppelbrechung nach der 
Wärmebehandlung liegt im Bereich der Fehlerbalken. Daher ist keine 
eindeutige Aussage über den Anteil der Formdoppelbrechung der 
Natriumborat-reichen Primärphase möglich. Die Doppelbrechung ist direkt 
vom Massefluss und damit von der Viskosität abhängig 133. Eine Ausnahme 
bildet hier der Messpunkt bei T Glas 70 = 695 °C. Dieser ist auf das Erreichen 
der maximalen Längenänderung während des Zugversuchs zurückzuführen. 
Ein Einfluss der Flächenkraft bei konstanter Temperatur kann nicht 
nachgewiesen werden. Die Streuung der Werte resultiert aus 
verschiedenen Fehlerquellen. Die Bestimmung des Gangunterschieds 
erfolgt durch Bestimmung des „schwarzen“ Kreuzmittelpunkts. Hierbei 
erfolgt ein kontinuierlicher Farbverlauf von grau zu schwarz zu grau. 
140    Ergebnisse und Diskussion 
  
 
Abb. 58: Doppelbrechung vor (rot) und nach (schwarz) der Wärmebehandlung 
zur Bestimmung der Formdoppelbrechung der Gläser 60 (A, B) und 70 (C, D) in 
Abhängigkeit von der Temperatur (A, C) und der Flächenkraft (B, D). Die 
Verbindungslinien dienen nur der besseren Übersicht. 
Dies erschwert die exakte Bestimmung des Mittelpunkts. Weiterhin weisen 
die Proben eine Dickenschwankung bis zu ± 10 % auf. Zur Berechnung der 
Doppelbrechung wurde der Mittelwert genutzt. Trotz der großen 
Messunsicherheit ist auffällig, dass die Doppelbrechung vor und nach der 
Wärmebehandlung einen positiven Wert aufweist und nur wenig von-
einander abweicht. Der positive Anteil der Doppelbrechung entspricht der 
Formdoppelbrechung, hervorgerufen durch anisotrope Domänentextur. 
Dies kann verschiedene Ursachen haben. Eine zu geringe Temperatur 
könnte zur Wärmebehandlung gewählt worden sein (keine Relaxation der 
Natriumborat-reichen Phase) oder der Beitrag der SiO2-reichen Phase an 
der Doppelbrechung ist deutlich größer als die der natriumboratreichen 
Phase. 
Der Gangunterschied ist linear von der Brechzahl abhängig. Die Brechzahl 
von reinem B2O3-Glas liegt bei ca. ݊஽ ൌ  1,458 50. SiO2-Glas mit 
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ausschließlich Brückensauerstoffen besitzt eine geringe Polarisierbarkeit 
und Brechzahl von ݊஽ ൌ 1,459 50. Die BrechzahlR nimmt mit steigendem 
Alkaligehalt zu. In Tab. 31 werden die mit Sci-Glas berechneten Brechzahlen 
der Primärphasen angegeben.  
Tab. 31: Theoretische Berechnung der Brech- und Abbezahl der Primärphase der 
Gläser 60 und 70 unter Verwendung des Programms Sci-Glass 
 Brechzahl nD Abbezahl 
Na2O*xB2O3-Primärphase Glas 60 1,474 64 
Na2O*xB2O3-Primärphase Glas 70 1,472 64,14 
SiO2-Primärphase Glas 60 1,493 60,23 
SiO2-Primärphase Glas 70 1,494 60,67 
  
Aufgrund des Na+-Gehalts in den Primärphasen ist die Polarisierbarkeit 
(Bildung von NBO), die Dichte und die Brechzahl größer als bei den „reinen“ 
SiO2- bzw. B2O3-Gläsern. Die SiO2-reiche Primärphase besitzt eine um ca. 
0,02 höhere Brechzahl als die Natriumborat-reiche Primärphase. Die 
SiO2-reiche Primärphase besitzt einen größeren Gangunterschied und damit 
eine größere Doppelbrechung. Da sowohl die SiO2- als auch Natriumborat-
reiche Primärphase anisotrop verteilt sind, tragen beide zur Form- als auch 
Verteilungsdoppelbrechung bei. Aufgrund der höheren Brechzahl ist der 
Betrag der SiO2-Phase größer als der Anteil der Natriumborat-reichen Phase 
an der Doppelbrechung. Durch die Wärmebehandlung ist zu erwarten, dass 
der Anteil der Formdoppelbrechung der Natriumborat-reichen Primärphase 
abgebaut wird. Der Anteil der SiO2-Primärphase bleibt jedoch erhalten. Dies 
erklärt das Auftreten der positiven Doppelbrechung auch nach der 
Wärmebehandlung. Dennoch ist der Abbau der positiven Doppelbrechung 
zu gering. Eine Ursache hierfür könnte sein, dass die starre 
SiO2-Primärphase die Relaxation der B2O3-Primärphase behindert. Dies lässt 
sich vermeiden, wenn die Wärmebehandlung bei 50 °C über Tg der 
SiO2-Primärphase durchgeführt wird. Bei dieser Temperatur kann der Abbau 
der Verteilungsdoppelbrechung der Natriumborat-reichen Primärphase 
nicht ausgeschlossen werden. Dadurch ist die Unterscheidung zwischen 
Formdoppelbrechung (Natriumborareiche bzw. SiO2-Primärphase) und 
Verteilungsdoppelbrechung (Natriumboratreiche Primärphase) nicht 
eindeutig. 
                                              
R Brechzahl ist vom Molvolumen, Dichte und Polarisierbarkeit abhängig. 
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4.2.2 Proben unter Druckbelastung und im elektrischen Feld. 
Die Versuche zur Orientierung der Nanometerporen unter Druckbelastung, 
durch Einsatz eines elektrischen Feldes sowie durch Züchtung von anisotrop 
orientierten, säurelöslichen magnetischen Kristallphasen waren nicht 
erfolgreich (s. Anhang B). Die Experimente, Ergebnisse und Interpretationen 
können dem Anhang A – C entnommen werden. An dieser Stelle sollen nur 
die wesentlichen Erkenntnisse zusammenfassend dargestellt werden. 
Die gerätebedingte maximale Flächenkraft von 0,034 N/mm² war nicht 
ausreichend, um die Primärphasenorientierung senkrecht zur 
Druckbelastung zu realisieren.  
Eine Wärmebehandlung der Gläser im elektrischen Feld fördert Diffusion 
des Natriums und resultiert in einer Änderung der lokalen 
Zusammensetzung des Glases. Im Bereich der Kathode treten bis zu einer 
Schichttiefe von ca. 20 ђm nichtentmischte Bereiche auf. Hierbei liegt die 
lokale Zusammensetzung außerhalb des Entmischungsbereichs. Um die 
Primärphasen zu orientieren müssen die Na+-Diffusion unterdrückt und die 
Leitfähigkeitsunterschiede zwischen den Primärphasen erhöht werden. 
Durch Anreicherung des Glases mit Elementen wie z. B. Au, Cu, Fe, welche 
überwiegend in eine Primärphase einlagert werden, sollten die Leitfähigkeit 
einer Phase erhöht werden. Zudem könnte Natrium mit z. B. Kalium ersetzt 
werden, um separate Diffusion der Alkaliionen zu verringern.  
Durch Verwendung des Glases 60, welches mit 5 Gew.-% Fe2O3 (vgl. Anhang 
C) angereichert ist, sind Magnetit und Hämatit im Glas erhältlich. Eisenoxid 
lagert sich überwiegend in der natriumboratreichen Phase ein und ist nach 
der Extraktion fast vollständig entfernbar. Die Viskositätseigenschaften 
verändern sich im Vergleich zum Glas 60 nur geringfügig. Eine 
Wärmebehandlung bei ca. 580 °C führt zur Bildung von Magnetit. Durch 
eine Aufheizung der Probe auf 1400 °C und Abkühlung auf 575 °C im 
Magnetfeld zeigten die VSM-Analysen einen Magentisierungs-Unterschied 
bezogen auf die Probenorientierung senkrecht und parallel zum 
Magnetfeld. Temperaturen > 575 °C führen zu einen signifikanten Anstieg 
des Fe3+ und Hämatitgehalts sowie dessen Kristallgrößen. So wurden nach 
der Extraktion längliche Hohlräume, welche statistisch isotrop im Material 
verteilt sind, beobachtet. Diese sind auf die herausgelösten Hämatitkristalle 
zurückzuführen. Die Größe der Magnetitkristalle liegt vermutlich unter 
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128 nm. Sie werden von den Primärphasen umschlossen. Die REM-
Aufnahmen zeigen vereinzelt sphärische Hohlräume, welche evt. aus 
aufgelösten Magnetitkristallen (aus dem Primärphasenrandbereich) resul-
tieren.  
Die aufgestellte Hypothese, dass eine Orientierung der Nanometerporen 
möglich ist, konnte nur für die Versuche unter Zugbelastung eindeutig 
nachgewiesen werden. Eine Zugkraft von ܨ஺ ൐ 4 N/mm² und Temperaturen 
von 640 °C (Glas 60) bzw. 685 °C (Glas 70) führen zu einer signifikanten 
Orientierung, welche mit dem Bildanalysetool nachgewiesen werden 
konnte. Der Nachweis der Orientierung der Primärphasen unter 
Bestimmung der Doppelbrechung war nicht möglich, da die 
Verteilungsdoppelbrechung nicht eindeutig von der Formdoppelbrechung 
unterschieden werden konnte.  
 Herstellung und Charakterisierung von Multikapillaren 4.3
Es wird die Annahme gemacht, dass nanoporöse Multikapillaren durch 
Kombination des CPG-Herstellungsprozesses mit dem Draw-Down-Prozess 
in einer großen Variationbreite von geometrischen Formen erzeugbar sind. 
Basierend auf den Grundlagenuntersuchungen wird die These aufgestellt, 
dass unter Verwendung des Glases 70 die Einstellung der Nanometerporen 
vom Formgebungsprozess unabhängig ist. Der Einfluss des Ziehprozesses 
auf die Querschnittsgeometrie, die Entmischung und die geometrische 
Vielfältigkeit wird analysiert. Die Eignung der porösen Monolithe als 
Durchflussreaktor für sensorische oder katalytische Anwendungen soll 
getestet werden. Hierzu werden ausgewählte Materialeigenschaften 
bestimmt sowie relevante Oberflächenbehandlungen und –funktional-
isierungen realisiert und deren Eignung überprüft.  
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4.3.1 Einflusses des Ziehprozesses auf die Bündelgeometrie sowie 
Entmischung 
Querschnittsgeometrie des Bündels 
Während des Ziehprozesses erfolgt die Verkleinerung des geometrischen 
Bündelquerschnitts. Hierbei kann es zu Verformungen (Ellipsenbildung, 
Kollabieren von Hohlräumen) sowie geometrischen Veränderungen (z. B. 
Verschiebung der Rohre und / oder Stäbe) kommen. Anschließend wird die 
Elliptizität der Stäbe in den Bündeln Ih und Ii des Glases 70 in Abhängigkeit 
vom der Stabposition unter Verwendung der Prozessparameter dargestellt. 
Dazu wurden die Stab- bzw. Rohrposition farblich wie in Abb. 59 markiert. 
 
Abb. 59: Schematische Darstellung der Position im Bündel zur Auswertung der 
Elliptizität (vgl. Abb. 60 und Abb. 61). 
Gelb entspricht dem Stab im Zentrum des Bündels. Hellblau repräsentiert 
die Stäbe, welche die ersten Lage um dem Stab im Zentrum bilden, grün die 
zweite Lage und blau die dritte Lage. Das Ziehverhältnis in Abb. 60 A ist 
geringer als in Abb. 60 B.  
Es werden keine signifikanten Abweichungen der Stabelliptizität in 
Abhängigkeit von Position und Verzieh-Stadium (O - Vor dem Verziehen, M - 
Zwiebel, E - nach dem Verziehen) festgestellt. Die rechts dargestellten 
lichtmikroskopischen Aufnahmen zeigen, dass die Fehlstellen vor und nach 
dem Verziehen gleich sind. Die Position der Stäbe wurde durch die 
360°-Drehung nicht beeinflusst. Weiterhin ist zu erkennen, dass die 
Fehlstellen aus den unterschiedlichen Stabdurchmessern im Bündel 
resultieren. Durch den Ziehprozess erfolgt eine Querschnittsverkleinerung 
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nach Gl. (37). Das Verhältnis zwischen Stab und Zwickel wird durch die 
Bündelvorform bestimmt. Abb. 61 stellt die Änderung der Rohrgeometrie in 
Abhängigkeit von der Ziehgeschwindigkeit und Bündelgeometrie (Ib, Ic) dar.  
 
Abb. 60: Elliptizität in Abhängigkeit von der Stabposition im Bündel (Bündel VIIa 
(A): vzu = 5 mm/min, vab = 30 mm/min, T = 760 °C; Bündel VIIb (B): 
vzu = 5 mm/min, vab = 50 mm/min, T = 760 °C), [O - Ausgangbündel, M - Zwiebel, E 
- verzogenes Bündel]. 
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Abb. 61: Elliptizität in Abhängigkeit von der Rohrposition im Bündel sowie dem 









Bündel Ic (C), ቀ࢜ࢠ࢛࢜ࢇ࢈ቁ ൌ
૞
ૠ૙૙; [O - Ausgangsbündel, M - Zwiebelmitte, E - nach dem 
Verziehen]. 
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Im Gegensatz zu den Stabbündeln treten bei allen Rohrbündeln 
Änderungen in der Elliptizität der Rohre auf. Bei den untersuchten Proben 
nimmt das Ziehverhältnis von A < B < C zu. Zum Erhalt ähnlicher 
Außendurchmesser wurde im Falle der Probe C statt eines Rohrbündels aus 
19 Rohren ein Bündel aus 37 Rohren verwendet. Die Markierung der 
Rohrlagen in der Grafik entspricht dem der Stabbündel in Abb. 59. 
Die Rohre in den äußeren Lagen zeigen eine stärkere Verformung als die 
innenliegenden Rohre. Das wird insbesondere bei der Probe C deutlich. Die 
Verformung der Rohre erfolgt im Bereich der heißesten Zone (Bildung der 
Ziehzwiebel, s. Kap. 3.3.1). Die Deformation ist von der Viskosität sowie der 
Ziehgeschwindigkeit abhängig. Die Viskosität der äußeren Rohre ist kleiner 
als die der Innenrohre, da die Erwärmung in Ofen radial von außen nach 
innen erfolgt. Ofentemperaturprofil-Untersuchungen unter Verwendung 
von Kieselglasrohren zeigen Temperaturdifferenz von bis zu ca. 35 K (Täußere 
Rohre = 819 °C, Tinnere Rohre = 783 °C). Zum anderen ist die Verformung von der 
Ziehgeschwindigkeit abhängig und wird umso deutlicher, je größer der 
Unterschied zwischen der Zufuhr- und der Abzugsgeschwindigkeit ist. 
Während der Erwärmung wird die Kontaktfläche zwischen den Rohren 
untereinander erhöht. Der Zwickelanteil nimmt ab. Die Ellipsen richten sich 
zentrisch um das Bündel aus 191 (vgl. Abb. 61 CE). Die Ursache liegt unter 
anderem in der Minimierung der Oberflächenspannung.  
Bündelvariationen 
Nachfolgend sind einige Beispiele der hergestellten Bündelvariationen 
abgebildet (Abb. 62). Alle im experimentellen Teil beschriebenen Bündel-
variationen konnten mit den in Kap. 2.4.1 beschriebenen Parametern 
hergestellt werden. Die verzogenen Bündel bestehend aus einer einzigen 
Glassorte zeigen weniger Defekte (ungleich große Hohlräume, geringe 
Kontaktflächen etc.) als gemischte Bündel aus Glas 60 und Glas 70. 
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Abb. 62: Lichtmikroskopische Aufnahmen von mittels Draw-Down-Prozess 
hergestellten Bündelvariationen (IIb, IIIa, IIIb, Vb, Id sowie Ie (bestehend aus Ic 
Bündeln) und Hüllrohrvariationen (VIa, VIb, VIc: bestehend aus einem Hüllrohr 
und einem Ic-Bündel; links: Querschnitt, rechts: Längsachse). Rechts unten: 
nicht-zentrische und gebogene Probe (VIc ist gebrochen). 
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a) Bündel mit Hüllrohr (Abb. 62 VIa, VIb und VIc) 
Die Hüllrohre wurden mit dem Ziel eingesetzt, das Bündel Ic (s. Tab. 12) zu 
stabilisieren (vgl. Abb. 62 VIa und VIb) oder die äußere Bündeloberfläche zu 
verschließen (vgl. Abb. 62 VIc). Das Glas 70 Hüllrohrbündel (Ic) wurde mit 
Rohren aus Glas 60, 70 und I860 verzogen. Die Produkte neigten verstärkt 
zu Spannungsrissen und mussten entspannt werden.  
Im Falle von VIa (Glas 70 - Glas 70) wurden das Bündel und das Hüllrohr bei 
T = 740 °C verzogen. Der Kontakt zwischen Bündel und Rohr erfolgte nur an 
einem Punkt. Ein „Aufschrumpfen“ des Rohres auf das Bündel konnte nicht 
erreicht werden, da die Absoluttemperatur im Außenrohr nicht groß genug 
war. Das Wandstärken- zu Hohlraumverhältnis bleibt während des 
Verziehens gleich. Diese Bündel neigten kaum zu Spannungsrissen. Traten 
diese dennoch auf, so lag der Ursprung an der Kontaktstelle zwischen 
Bündel und Hüllrohr. Aufgrund der geringen Glasmasse und der kleinen 
Kontaktfläche bezogen auf das Hüllrohr wirkt das Bündel als Defekt- und 
somit als Schwachstelle. Aufgrund unterschiedlicher Abkühlraten können 
Spannungsrisse entstehen. Weitere Ursachen können Defekte (Steinchen, 
Blasen) im Bündel oder im Hüllrohr sein. Bei der Kombination des 
Rohrbündels aus Glas 70 mit dem Hüllrohr aus Glas 60 (VIb) existiert ein 
größerer Viskositätsgradient zwischen den Gläsern. Glas 60 fließt bei 
Temperaturen über 740 °C schneller als es abgezogen wird. Dies führt dazu, 
dass die Wändstärke des Glases 60 zunimmt und der Hohlraum zwischen 
Bündel und Hüllrohr verringert wird. Es wurden zwei Kontaktpunkte 
zwischen Hüllrohr und Bündel beobachtet. Aufgrund der geringfügig 
unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten neigt diese Hüllrohr-
Glasbündel-Kombination stärker zur Ausbildung von Spannungsrissen im 
Vergleich zu VIa. Die Rissursprünge befinden sich ebenfalls an der 
Grenzfläche zwischen Glas 60 und Glas 70.  
 
Für Variante VIc wurde der Draw-Down-Prozess 40 K über der Erweichungs-
temperatur des Glases I860 durchgeführt (TS = 720 °C). Das verzogene 
Produkt zeigt mehr Kontaktstellen als VIa und VIb, jedoch erfolgt eine fast 
vollständige Versinterung des Glas 70 Bündels. Bei einer Prozesstemperatur 
von 760 °C beträgt die Viskosität des Glas 70 ca. 107 dPas. Dies liegt 
oberhalb des Erweichungsbereichs und führt zum Kollabieren der Rohre im 
Bündel unter Verringerung der Oberfläche. Der Gradient im Wärmeaus-
dehnungskoeffizienten zwischen I860 (ߙଶ଴Ǧଷ଴଴ι஼ ൌ 8,7* 10-6 1/K) und Glas 70 
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(ߙଶ଴Ǧସ଴଴ι஼ ൌ 1,05*10-6 1/K)S führt während des Abkühlens zu Spannungs-
rissen.  
 
Ein vollständiger Kontakt zwischen Hüllrohr und Glasbündel konnte nicht 
erhalten werden. Lediglich die Kombination VIb bietet die Möglichkeit, das 
Hüllrohr geringfügig auf das Bündel anzupassen und ein Produkt zu 
erhalten, in dem die Geometrie des Bündels erhalten bleibt. Aufgrund der 
mangelnden Qualität wurde darauf verzichtet, Nanometerporen in den 
Hüllrohr-Glasbündel zu erzeugen. 
 
b) Mehrfachverzogene Bündel (Abb. 62 Variation Id) 
Mehrfachverzogene Bündel der Variation Id weisen eine hohe Defektdichte 
auf. Die Ursache hierfür liegt darin, dass mit jedem erneuten Bündeln die 
Packungsdichte aufgrund der nicht perfekten Geometrie schlechter wird. 
Beim Verdrehen um 360° kommt es zu einer Verschiebung der Bündel, so 
dass die Kontaktfläche zwischen den Rohren z. T. erhöht wird. Dieser Effekt 
wird durch Außendurchmesser-Schwankungen der einfach verzognen 
Rohrbündel (Tab. 12 Ic) Rohrbündel verstärkt. Während der Erwärmung 
erfolgt die Versinterung der Rohrbündel. Aufgrund der geringeren Viskosität 
(radialer Wärmeeintrag) weisen die äußeren Rohrbündel eine stärkere 
Verformung auf als die innenliegenden. Im Inneren des Bündels (Abb. 62 Id) 
erfolgt die Versinterung an den äußeren Rohren der Bündel (Tab. 12 Ic) Die 
äußeren Rohre der Bündel, welche nicht in Kontakt mit anderen stehen, 
nehmen aufgrund der Minimierung der Oberflächenspannung eine 
elliptische Form an und richten sich zentrisch um das Bündel aus. 
 
c) Hybridbündel (s. Abb. 62 Variationen IVa-IVd, Va und Vb) 
Die Herausforderung der Hybridbündel aufgebaut aus Glas 60 und 70 
besteht in den unterschiedlichen Erweichungstemperaturen und nur 
geringfügig unterschiedlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten. Um diese 
Gläser miteinander zu verschmelzen, muss eine Prozesstemperatur gewählt 
werden, bei der das Glas 60 unter Eigengewicht noch nicht fließt und 
Glas 70 bereits verziehbar ist. Im Vergleich zu Boro 3.3® handelt es sich bei 
den Gläsern 60 und 70 um lange Gläser. Dass bedeutet, dass der 
Temperaturbereich, in dem die Gläser mittels Draw-Down-Verfahren 
                                              
S VYCOR® Glas von Corning weist einen Wärmeausdehnungskoeffizient ɲ20-300°C = 0,75*10-6 1/K auf. 
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bearbeitbar sind, größer ist (TS ± 25 K) als im Falle von Boro 3.3®. Es wurde 
eine Prozesstemperatur von 740 °C gewählt. Hierbei zeigten Vorversuche, 
dass die Bündelvarianten IVb und IVd bei denen Glas 60 als Stab und Glas 70 
als Rohr verwendet wurde, ohne wesentliche Verformungen verzogen 
werden konnten. Im Gegensatz dazu zeigen Bündel bestehend aus Glas 60 
Rohren und Glas 70 Stäben (s. Tab 12 IVa und IVc) zu größeren 
Verformungen (Abb. 62 Vb). Glas 60 besitzt eine geringere 
Erweichungstemperatur und weist bei 740 °C eine Viskosität von 105,9 dPas 
auf, Glas 70 107,4 dPas. Zudem zeigen Stäbe eine geringere 
Verformungsneigung als Rohre (s. Abb. 60 und Abb. 61). Zum einen wird bei 
Stäben mehr Material erwärmt und zum anderen schwanken die Durch-
messer der Stabvorformen geringer als die Wanddicken der Rohre. Dies 
führt dazu, dass trotz geringer Viskosität die Stabposition und Form des 
Glases 60 erhalten bleibt. Bei einer Prozesstemperatur von 740 °C 
verringern sich der Grad der Rohr / Stab-Verschmelzung (Bildung von 
Sinterhälsen) sowie die Stabilität wie folgt: 
Glas 60 - Glas 60 > Glas 60 - Glas 70 > Glas 70 - Glas 70. 
Aufgrund des ähnlichen Wärmeausdehnungskoeffizienten (s. 3.1.5.3) ist 
eine anschließende Wärmebehandlung zum Abbau von Spannungen im 
Hybridbündel nicht nötig. 
4.3.2 Entmischung von Multikapillaren 
Die einfach verzogenen Bündel weisen anisotrope Poren im Mikrometer- bis 
Millimeterbereich mit einer engen Porenverteilung auf, die sogenannten 
Kapillar- bzw. Luftporen. Um ein hierarchisches System zu erhalten, werden 
in den Porenwänden zusätzliche Nanometerporen erzeugt (s. Tab. 12). Dazu 
werden einfach verzogene Bündel getempert und extrahiert. Es zeigte sich, 
dass die Bündel bei den zunächst gewählten Extraktionsbedingungen 
(Extraktionsbedingungen der Vorformen, s. Kapitel 3.1.3) zerbrechen. Der 
Glasbruch (Abb. 63 rechts) enthält sowohl einzelne intakte Stäbe mit einer 
Länge von bis zu 2,5 cm als auch kürzere Fragmente bestehend aus 
mehreren Rohren. 
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Abb. 63: Glasbündel nach der Extraktion, Extraktion mit milden Bedingungen 
(intakte Bündel, links) und mit aggressiven Bedingungen s. 3.1.3 (Glasbruch, 
rechts). 
 Dies deutet darauf hin, dass die Bruchursache nicht durch die mangelnde 
Verschmelzung der Rohre und Stäbe während des Draw-Down-Prozesses 
hervorgerufen wird. Vielmehr ist die Ursache auf das Quell- und 
Schrumpfverhalten der Gläser beim Extrahieren zurückzuführen. Durch die 
Wahl milderer Bedingungen als für die Vorformen erfolgte die 
diffusionsgesteuerte Extraktion (s. Kapitel 3.2.1.2) schonender. Das Quell- 
und Schrumpfverhalten innerhalb des Bündels war gleichmäßiger, wodurch 
intakte Bündel erhalten wurden (Abb. 63 links). 
Die intakten Bündel wurden anschließend mittels REM untersucht. 
Exemplarisch dargestellt sind Bündel der Variation Ib und Id nach einer 
Wärmebehandlung von 650 °C für 8 h und saurer sowie basischer Extraktion 
(milde Bedingungen, Abb. 64 mit steigender Vergrößerung).  
Links dargestellt sind die Übersichtsaufnahmen der Bündel. Während in 
dem einfach verzogenen Bündel (Abb. 64 A1) überwiegend Defekte 
aufgrund unterschiedlicher Vorformdurchmesser und –wandstärken 
entstehen, resultiert der größte Anteil an Defekten in zweifach verzogenen 
Bündeln (Abb. 64 B1) aus Verdrehung bzw. Verschiebung der Bündel 
während des Verziehens. Die Summe der Defekte ist bei dem zweifach 
verzogenen Bündel signifikant größer als bei einfach verzogenen. Diese 
ergeben sich aus den geometrischen Abweichungen der Vorformrohre 
sowie der Vorformbündel und der Bündelverschiebung. Die nächstgrößere 
Vergrößerung zeigt den Kontakt zwischen den Rohren des einfach 
verzogenen Bündels (Abb. 64 A2) bzw. zwischen den äußeren Rohren 
mehrfach verzogener Bündel (Abb. 64 B2). 
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Abb. 64: REM Aufnahmen von anisotropen, hierarchisch strukturierten 
Glasrohrbündeln mit poröser Wand; einfach verzogenes (Bündel Ib (A)) und 
zweifach verzogene Bündel (Büdel Id (B)); 1: Übersichtsaufnahme, 2 : Darstellung 
der verschmolzenen Grenzfläche der Vorformen, 3 : Darstellung der Nanometer-
poren. 
In beiden Fällen ist eine gute Schmelzverbindung zwischen den Rohren 
realisierbar. Rissbildungen sind nicht beobachtbar. Weiterhin können nur 
wenige Defekte beobachtet werden. Bei Abb. 64 A2 ist in der unteren, 
linken Bildhälfte ein Cristobalitabdruck nachweisbar. Cristobalitkristalle 
treten ausschließlich in den Randbereichen (Oberflächenkristallisation s. 
Kap. 4.1.2) zwischen Glas und Luft auf. Sie neigen dazu, während der 
Extraktion bzw. während des Bündelzuschnitts herauszubrechen. Jedoch 
beeinflussen sie die Stabilität nicht, da sie zu keiner Rissbildung führen. Bei 
Abb. 64 B2 tritt in der Mitte des Bildes eine kleine Blase auf. Diese liegt 
innerhalb der Wand und war deshalb vermutlich in der Vorform enthalten. 
Der Kontrastunterschied im oberen Teil von Abb. 64 A2 resultiert aus 
unterschiedlichen Porengrößen. Der Randbereich und der verschmolzene 
Grenzflächenbereich zeigen tendenziell kleinere Poren als die Glasmatrix. 
Dies deutet auf eine Borat-Verarmung der äußeren Bereiche der Vorform 
hin. In Abb. 64 A3 und Abb. 64 B3 ist erkennbar, dass eine offene Porosität 
vorliegt. Jedoch tritt am Glasrand eine wenige Nanometerdicke SiO2-Schicht 
ohne Poren auf. Diese ist zum Teil aufgebrochen (Abb. 64 B3). Weiterhin ist 
auffällig, dass die Rohre nach dem zweifachen Verziehen ihre runde Form 
verlieren und sich der Wabengeometrie anpassen. Dies wurde unter 
anderem auch bei zweifach verzogenen Einzelbündeln beobachtet (Abb. 65 
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A). Durch die Wabenstruktur nimmt die Kontaktfläche zwischen den Rohren 
zu. Treibende Kraft ist die Minimierung der Oberflächenenergie. 
 
Abb. 65: Rasterelektronische Aufnahmen von porösen Glasbündeln zweifach 
verzogenes Bündel (A, Geometrie wie Bündel Ib,), einfach verzogen (B, 
Oberfläche des Bündels Ib, orange Markierung: Porenöffnungen, rote 
Markierung: dichte Schicht), einfach verzogen, mit abgespaltetem Rand (C, 
Bündel Ib, blaue Markierung: Bereich mit kleineren Poren). 
Während der spinodalen Entmischung separiert das Glas spontan und bildet 
bevorzugt eine SiO2-reiche Phase an der Oberfläche aus (Abb. 65 B, rote 
Markierung). Diese ist nur wenige nm dick, so dass keine Poren oder ein 
Porengradient enthalten sind. Vereinzelt treten „Löcher“ auf (Abb. 65 B, 
orange Markierung), die durch die sonst geschlossene SiO2-reiche Schicht 
nach außen führen. Die Bildung der dichten SiO2-Schicht kann durch eine 
Boratabdampfung, eine verringerte Viskosität der SiO2-Oberflächen erklärt 
werden.  
Unter der Annahme, dass das Glas spontan spinodal entmischt und 
anschließend Borat aus der oberflächennahen Schicht entweicht, würde die 
Oberfläche zunächst kleinere Poren aufweisen (Abb. 65 C, rote Markierung). 
Durch eine längere Wärmebehandlung sind zwei Effekte denkbar: 
a) Vereinigung der SiO2-reichen Phase (Oberflächenminimierung) unter 
Ausprägung einer geschlossenen Schicht 
b)Diffusion von Natriumborat in die SiO2-reiche Phase. 
Fall b) würde zu einem Porengradient bzw. einer Verringerung der Poren-
größe im Gesamtvolumen führen und wurde nicht beobachtet. Unter der 
Annahme, dass die SiO2-reiche Phase eine ähnliche Zusammensetzung wie 
Kieselglas besitzt, sind bei T < 750 °C hohe Viskositätswerte zu erwarten. Die 
Fließfähigkeit der SiO2-reichen Primärphase ist relativ gering, was eine 
Zusammenlagerung der SiO2-reichen Phasen hemmt. Fall a) würde das 
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Auftreten eines geringen Anteils an „Löchern“ erklären. Eine weitere 
mögliche Erklärung ist die Ausprägung von Primärphasenschichten aufgrund 
der unterschiedlichen Oberflächenenergien. Die Schichtdicke sollte der 
typischen Domänengröße entsprechen. Bei 900 °C weist B2O3 eine 
Oberflächenspannung von 80 mJ/m², SiO2 von 307 mJ/m² und Natriumboro-
silicatglas (20 Gew.-% Na2O, 10 Gew.-% B2O3, 70 Gew.-% SiO2) von 
265 mJ/m² bei 1000 °C auf 270. Die Oberflächenenergie zwischen Luft und 
SiO2-reicher Primärphase ist größer als die Grenzflächenenergie zwischen 
Luft und Natriumborat-Primärphasen. Es ist zu vermuten, dass die 
Oberfläche zunächst von einer boratreichen Phase gebildet wird. 
Anschließend verdampft die boratreiche Schicht und die silicatreiche bleibt 
erhalten. Ein experimenteller Nachweis dieser Hypothese steht allerdings 
noch aus. 
Des Weiteren wurden vereinzelt Randbereiche mit kleineren Poren 
beobachtet, welche zur Abplatzung neigen (Abb. 65 C). Die kleineren Poren 
werden überwiegend in der äußeren Lage des Bündels beobachtet. Hierbei 
wird vermutet, dass diese Bereiche durch eine an Borat verarmte 
Oberfläche entstehen. Diese Verarmung erfolgt entweder während des 
Verziehens oder der nachträglichen Wärmebehandlung. Die Risse 
resultieren aus dem unterschiedlichen Quell- und Schrumpfverhalten, 
welches nach Heyer et al. 71 auch von der Porengröße sowie 
Glaszusammensetzung abhängig ist.  
Nachfolgend wurden ausgewählte Proben mittels Hg-Intrusion analysiert. In 
Abb. 66 ist exemplarisch ein extrahiertes Glas 70 (Bündelvariation IC, 
T = 600 °C, ݐ = 24 h) dargestellt.  
Die REM-Bilder zeigen, dass die Probe anisotrope Kanalporen (Abb. 66 B) 
und ein offenes Nanometerporensystem (Abb. 66 A) besitzt. Das 
hierarchische Porensystem wurde mittels Hg-Intrusion analysiert (Abb. 66 
C). Das Bündel besitzt Kapillarporen im ђm-Bereich. Hierbei treten zwei 
Maxima auf. Der Hauptanteil des Kapillarporenvolumens wird von dem 
Rohrinnendurchmesser bestimmt und liegt bei ca. 50 ђm. Das zweite 
Maximum liegt bei 20 ђm und entspricht den Zwickeln. Im Bereich der 
Nanometerporen entspricht das Hauptmaximum von ca. 56 nm den Poren 
der Glasmatrix. Die Maxima im Bereich von < 30 nm sind den nm-Poren der 
Glaswandoberfläche zuzuordnen. Das Gesamtporenvolumen (ca. 65 %) wird 
von den Makro- (ca. 50 %) und Mesoporenvolumen (15 %) bestimmt. Die 
156    Ergebnisse und Diskussion 
  
Nanometerporen / Kapillarporen sind klar voneinander getrennt und 
weisen jeweils eine schmale Porenverteilung auf. Das Porenvolumen und 
die Nanometerporengröße entsprechen dem für das Glas 70 erwarteten 
und sind unabhängig vom dem Formgebungsverfahren (Draw-Down-
Prozess) 66,67.  
 
Abb. 66: Porenanalyse eines hierarchisch porösen Bündels (Typ Ic) mit 
anisotropen Kanalporen nach der sauren und basischen Extraktion (milde 
Bedingungen). Darstellung der rasterelektronische Aufnahmen der Nanometer 
(A) und Kapillarporen (B), Hg-Intrusionsmessung des Bündels (C, TP = 740 °C, 
࢜ࢠ࢛= 5 mm/min, ࢜ࢇ࢈ = 50 mm/min). 
Weiterhin ist es möglich nanoporöse hybride Bündel bestehend aus Glas 60 
und 70 herzustellen (Bündelvarianten IV und V). Dadurch werden hierar-
chische Monolithe mit vier signifikanten Porengrößen erhalten (Abb. 67, 
links).  
Die finalen Rohrinnendurchmesser liegen bei ca. 180 ђm. Die Zwickel sind 
im Durchschnitt ca. 50 ђm groß. Die Rohre und Stäbe sind gut miteinander 
versintert (Abb. 67, Mitte). Die Sinterschicht zwischen beiden Gläsern ist in 
Abb. 67 (rechts) dargestellt. Die Poren im Grenzbereich erscheinen größer 
(längliche Poren). Die Porengrößenunterschiede zwischen Glas 70 und 60 
sind gut erkennbar. 
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Abb. 67: REM-Aufnahme eines hierarchischen Monolithen mit je zwei 
Porenmaxima im Mikrometer (A, B Zwickel, Rohrvolumen) und Nanometer-
bereich (C, Glas 60, Glas 70) (Wärmebehandlung: T = 680 °C, t = 24 h, Extraktion 
nach Vorschrift beschrieben in 3.2.1.2). 
Entmischungserscheinung während des Ziehprozesses 
Während des Ziehprozesses erfolgt eine Wärmebehandlung und damit eine 
Entmischung der Proben, welche bisher nicht berücksichtigt wurde. Um 
diese zu kontrollieren, ist eine genaue Kenntnis des Ofenprofils, der 
Reaktions- und Temperaturzonen erforderlich. Nachfolgend dargestellt ist 
die tatsächliche Temperatur im Zentrum des Ofens, wenn in der heißesten 
Zone im Zentrum eines Kieselglasbündels aus 19 Rohren die maximale 
Prozesstemperatur zwischen 600 °C und 800 °C erreicht wird (Abb. 68).  
Markiert sind außerdem die für die Entmischung relevanten Zonen für 
Glas 70. Je nach Prozesstemperatur durchläuft ein Volumenelement des 
Glases von oben (z = 0) kommend den Bereich unter Tg (gelb), zwischen Tg 
und der kritischen Temperatur (Tk) (blau) und oberhalb von Tk (rot). 
Unterhalb von Tg kommt es zu keiner Veränderung der Glaszusammen-
setzung. Zwischen Tg und Tk erfolgt die spinodale Entmischung des Glases. 
Oberhalb von Tk erfolgt die Mischung der spinodal entmischten Phasen 
ineinander unter Bildung eines homogenen Glases. Abdampfreaktionen 
(Borat, bzw. Natriumverarmung) an der Oberfläche treten überwiegend bei 
höheren Temperaturen auf, finden hier aber keine Berücksichtigung. Laut 
Kullmann et al. 69 erfolgt die Wiederauflösung der Phasen ineinander bei 
~ 760 °C. Nachfolgende Untersuchung zeigen jedoch, dass die kritische 
Temperatur des Glases 70 bei geringeren Temperaturen (Tnominell 䍜 740 °C) 
einzuordnen sind. Darauf aufbauend wurde die Grafik angepasst. Die 
eingestellten Prozesstemperaturen liegen höher als die gemessenen 
tatsächlichen Daten. In einem Bündel aus 19 Rohren weisen die äußeren 
Rohre eine höhere Temperatur auf als die innen liegenden Rohre.  
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Bei z ~ 150 mm liegt die heißeste Zone (Länge ca. 2 cm). Hier wird die 
Ziehzwiebel gebildet. Die exakte Lage und Länge der Zwiebel ist sowohl von 
der Temperatur, Zonenlänge, dem Material sowie dessen Geometrie und 
den Ziehverhältnissen abhängig 188,191,279. Für die nachfolgenden Betracht-
ungen wird jedoch die Vereinfachung getroffen, dass die Lage der Zwiebel 
unabhängig von den Einflussgrößen konstant bei einem z-Wert von 150 mm 
liegt. 
 
Abb. 68: Temperaturverlauf in Zentrum des Ofens entlang der z-Achse von oben 
(z = 0 mm) nach unten (z = 250 mm) und Temperaturbereiche für die 
Entmischung von Glas 70. 
Bei z < 150 mm durchläuft die Probe den Ofen mit der Zuführ-
geschwindigkeit. Für die Versuche wurden Zuführgeschwindigkeiten 
zwischen 0,5 und 30 mm/min gewählt. Dies entspricht einer Aufenthalts-
dauer bei z = 150 mm േ 10 mm von 300 – 5 min. Der grau gestreifte Bereich 
(z > 150 mm) markiert den Abschnitt, bei dem die Probe mit der 
Abzugsgeschwindigkeit durch den Ofen bewegt wird. Der Bereich ist ca. 
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100 mm lang. Für die Versuche wurden Abzugsgeschwindigkeiten von 2 –
 300 mm/min verwendet. Die Aufenthaltsdauer der Probe im Bereich 
z > 150 mm ist demnach deutlich kürzer (50 – 0, ത͵ min). 
Die Abb. 23 zeigt, dass im Bereich der Ziehzwiebel zwischen Außenwand des 
Rohrbündels und Zentrum eine Temperaturdifferenz von bis zu 25 K 
besteht. Diese entsteht zum einen durch radiale Erwärmung und zum 
anderen durch den so genannten „Kamineffekt“, welcher unter anderem 
von dem Rohrdurchmesser abhängig ist. Das Temperaturmaximum im 
Zentrum des Ofens verschiebt sich bei höheren Temperaturen zu höheren 
z-Werten und liegt zwischen 140 – 155 mm (Abb. 68). Bei 
Prozesstemperaturen zwischen 600 °C und 700 °C durchläuft die Probe 
lediglich den Bereich unterhalb Tk von Glas 70. Ab einer Prozesstemperatur 
von 750 °C durchläuft die Probe ebenfalls die Zone Tk.  
Nachfolgend dargestellt sind die Stickstoff-Isothermen (Abb. 69) verzogener 
( ݒ௭௨ ൌ  5 mm/min, ݒ௔௕ ൌ  50 mm/min) und anschließen extrahierter 
(s. Kap. 3.2.1.2) Stäbe von Glas 70. Die Prozesstemperatur wurde zwischen 
700 und 780 °C variiert.  
Zur Herstellung der Proben wurde ein ca. 3 mm dicker Ausgangsstab des 
Glases 70 genutzt, der keine Vorentmischung aufwies. Die Proben welche 
bei 780 °C und 760 °C verzogen wurden, zeigen keine signifikante Zunahme 
des N2-Volumens mit zunehmendem Druck. Die Probe verzogen bei 740 °C 
zeigt erstmals eine N2-Volumenzunahme bei einem Relativdruck zwischen 
0,9 und 1. Eine kontinuierliche Zunahme des adsorbierten N2- Volumens in 
Abhängigkeit vom Druck wurde bei Prozesstemperaturen von 720 °C und 
700 °C nachgewiesen. Das größte adsorbierte N2-Volumen zeigt der bei 
720 °C verzogene Stab. 
Die Menge an adsorbiertem N2 ist von der Oberfläche der Probe, das heißt 
der Porenanzahl, Porengröße sowie –form und dem feindispersem Silica in 
den Poren abhängig. Bei gleichen Extraktionsbedingungen sind diese von  
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Abb. 69: N2-Isothermen extrahierter Stäbe aus Glas 70, welche bei 
unterschiedlichen Prozesstemperaturen verzogenen wurden.  
der Temperatur und der Verweilzeit im Entmischungsbereich (Tg – Tk) 
abhängig. In dem Bereich gilt, dass mit höheren Temperaturen und 
längeren Verweilzeiten größere Poren und kleinere Oberflächen erzeugt 
werden. Temperaturen über Tk führen zur „Auslöschung“ der Entmischung. 
Diese ist umso ausgeprägter je höher die Temperatur und Verweilzeit ist. 
Werden Prozesstemperaturen < 740 °C gewählt, durchläuft die Probe 
ausschließlich die Bereiche < Tg und Tg – Tk. Im Bereich Tg – Tk entmischt das 
Glas. Bei gleichen Ziehparametern gilt, dass die Länge der Temperaturzone 
Tg - Tk mit zunehmender Temperatur ansteigt. Die spinodale Entmischung ist 
sowohl von der Temperatur, als auch von der Zeit abhängig. Das 
Domänengröße steigt mit ξݐయ . Die Abhängigkeit der Porengröße wird 
deutlicher von der Temperatur als der Wärmebehandlungsdauer 
beeinflusst.  
Eine Prozesstemperatur von 720 °C führt zu einer längeren Tg - Tk Zone als 
eine Prozesstemperatur von 700 °C. Eine längere Zone resultiert in der 
Erhöhung der Verweilzeit. Zudem werden höhere Temperaturen (Prozess-
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temperatur: 720 °C) im Tg - Tk Bereich erreicht, welche zu einer höheren 
Löslichkeit der silicatreichen und boratreichen Phase führt. Prozess-
temperaturen von 720 °C führen demnach zu einer gröberen Porentextur 
und einer Anreicherungen von feindispersen Silica in den Poren. Letztere 
implizieren eine größere Oberfläche, welche in einem höheren adsorbierten 
N2-Volumen resultiert. 
Ab einer Prozesstemperatur von ca. 740 °C durchläuft die Probe zusätzlich 
den Bereich der Wiederauflösung (> Tk). Hierbei ist die Löslichkeit der 
Primärphasen ineinander so groß, dass erneut ein homogenes Glas gebildet 
wird. Höhere Prozesstemperaturen (T ш 740 °C) führen zu einem längeren 
Verbleib über Tk. Die Wiederauflösung der Primärphasen ist ein diffusions-
gesteuerter Prozess und damit sowohl von der vorangegangenen 
spinodalen Entmischung als auch von der Temperatur und der Zeit 
abhängig. Größere Primärphasendomänen erhöhen den „Diffusionsweg“. 
Kleinere Primärphasendomänen können auch bei Temperaturen um Tk und 
kürzeren Zeiten vollständig homogenisiert werden. Durch höhere 
Temperaturen wird zudem die Beweglichkeit der Teilchen erhöht und die 
Zone der Rückvermischung verlängert. Danach durchläuft die Probe erneut 
den Bereich unterhalb von Tk bis Tg. Hier könnte erneut eine spinodale 
Entmischung erfolgen, dies wird jedoch durch ݒ௔௕ ൌ  50 mm/min 
unterbunden. Den Abstand von der Tk-Zone bis zum Ofenende von ca. 
100 mm durchläuft das Glas in maximal zwei Minuten. Durch die schnelle 
Abkühlung (െʹͳͲ ௄௠௜௡ǡ für Prozesstemperatur von 740 °C) wird der Zustand 
des Glases vom Ende der Tk-Zone eingefroren. Bei Tmax = 740 °C durchfährt 
die Probe den Bereich > Tk für < 30 Sekunden, was zu einer nicht 
vollständigen Homogenisierung des Glases führt. Hierbei ist es 
wahrscheinlich, dass die Probe im Zentrum noch entmischte Bereiche 
aufweist, welche zu einem nachweisbaren Anstieg der N2-Sorpt-
ions-Isotherme zwischen p/p0 = 0,9 - 1,0 führt. Nachfolgend wurde der 
Einfluss der Probenverweilzeit (Tmax = 740 °C) auf die Probentextur nach der 
Extraktion untersucht (Abb. 70).  
Im Rahmen der Arbeit war es nicht möglich eine größere Anzahl an Proben 
herzustellen. Die Werte stellen Einzelmessungen dar und dienen nur zur 
Bestimmung des Trends. Die Auflösungsgrenze der Methode für die 
spezifische Oberfläche wird mit ௌܱ ± 0,01 m²/g angenommen. 
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Die Verweilzeit gibt die Aufenthaltsdauer der Probe innerhalb der Zone (Tg -
Tk + Tk -Tg) der spinodalen Entmischung wieder. Hierbei wird für Tg = 513 °C 
und Tk = 740 °C angenommen. In Abb. 70 A ist erkennbar, je größer die 
absoluten Geschwindigkeiten und damit je kürzer die Verweilzeit der Probe 
innerhalb der spinodalen Entmischungszone, desto geringer ist das 
Porenvolumen und die BET-Oberfläche.  
Das maximale Porenvolumen der Probe, welche mit 1 mm/min zugeführt 
und mit 10 mm/min abgezogen wurde, ist wahrscheinlich auf einen 
Messfehler zurückzuführen. Für ௩೥ೠ௩ೌ್ ൌ
ଵ଴
ଵ଴଴  und 
ଷ଴
ଷ଴଴  wird die geringste 
Oberfläche sowie das geringste Porenvolumen nachgewiesen. Dies deutet 
darauf hin, dass die Aufenthaltsdauer in der Zone der spinodalen 
Entmischung während des Verziehens zu kurz war. Die spinodale 
Entmischung erfolgt spontan, die Domänengröße ist jedoch sowohl von T 
als auch ݐ abhängig. Beim Überschreiten von Tg entmischt das Glas zunächst 
spontan in die Primärphasen mit kleinen Domänengrößen. Mit 
fortschreitender Zeit und zunehmender Temperatur begünstigt die 
Diffusion eine Vergröberung der Domänen. Je größer die Domänen, desto 
länger ist der Diffusionsweg und desto länger dauert die Wiederauflösung 
der Primärphasen. Die Untersuchungen zeigen, dass die Domänengröße 
einen wesentlichen Einfluss auf die Dauer der Wiederauflösung der 
Primärphasen hat.  
Prozessparametern sind die Zonenlängen konstant und die Proben 
durchlaufen die Zone Tg - Tk mit gleicher Geschwindigkeit. Mit steigender 
Abzugsgeschwindigkeit und damit verringerter Verweilzeit der Proben im 
Bereich der spinodalen Entmischung sinkt die BET-Oberfläche und das 
Porenvolumen steigt geringfügig an. Ein steigendes Porenvolumen und 
sinkende BET-Oberfläche deutet auf gröbere Texturen hin. Dieses Ergebnis 
erscheint auf den ersten Blick kontrovers zu den bisherigen Untersuchungs-
ergebnissen. Jedoch wurde bisher angenommen, dass die Zonenlänge 
ausschließlich von der Prozesstemperatur abhängig ist. Die Zonenlänge ist 
jedoch auch von der Probenform und insbesondere der Zwiebelform 
abhängig. Um diesen Einfluss zu umgehen, wurde der gleiche Vorform-
durchmesser gewählt. Bisher wurden Proben besprochen, welche bei 
gleichen Ziehverhältnissen verzogen wurden. Der Enddurchmesser der 
Proben und die Zwiebelform waren vergleichbar. Bei den Proben mit 
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unterschiedlichen Ziehverhältnissen werden die Geometrie der Zwiebel und 
damit die Temperaturverteilung innerhalb der Zwiebel verändert. 
 
Abb. 70: Änderung der Verweilzeit, der spezifischen Oberfläche und des 
Porenvolumens in Abhängigkeit von den Zufuhr- und Abzugsgeschwindigkeiten 
(Änderung der absoluten Geschwindigkeiten bei gleichen Verhältnissen (A), 
Änderung der Abzugsgeschwindigkeit (B)). Die Verbindungslinien dienen nur der 
besseren Übersicht.  
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Bisher wurde angenommen, dass schnelle Abkühlung in der Tk - Tg Zone 
keinen wesentlichen Einfluss auf die finale Textur des Glases hat. Dies wird 
in Abb. 70 B genauer untersucht. Hierzu wurden konstante Zufuhr-
geschwindigkeiten von 1 mm/min ausgewählt und die Abzugs-
geschwindigkeiten zwischen 2 und 10 mm/min variiert. Als 
Prozesstemperatur wurden erneut 740 °C genutzt. Bei diesen Durch höhere 
Abzugsgeschwindigkeiten wird die Ziehzwiebel länger und es wird mehr 
Material in kleineren Zeitabschnitten aus der Zwiebel herausgezogen. Je 
schneller das Material aus dem Bereich der heißesten Zone heraus gezogen 
wird, desto größer ist der Anteil an entmischten Bereichen im Glas. Die 
Ergebnisse bestätigen, dass im Bereich der Zone Tk - Tg keine zusätzliche 
Entmischung des Glases erfolgt, da das Glas „schnell“ unterhalb von Tg 
abgekühlt wird. Bei einer Abzugsgeschwindigkeit von 2 mm/min verweilt 
das Glas für < 50 min im Bereich Tk - Tg. In Abb. 71 sind zwei Möglichkeiten 
zur Herstellung von hierarchisch, anisotrop strukturierten, porösen 
Glasmonolithen über den Draw-Down-Prozess dargestellt. 
Die Untersuchungen zeigen, dass es sowohl Glaszusammensetzungen gibt, 
die ohne spinodale Entmischung verzogen werden können (Glas 70), als 
auch solche, die beim Verziehen bereits entmischen (Glas 60, Glas 70 bei 
TP ч 740 °C). Die Einstellung der Nanometerporen während des Form-
gebungsprozesses erfolgt über die Steuerung der Prozesstemperatur und 
Aufenthaltsdauern des Glases in den unterschiedlichen Temperzonen. 
Hierbei spielt insbesondere der Aufenthalt innerhalb der Zone Tg - Tk eine 
wesentliche Rolle. Temperaturen über Tk des Materials sollten vermieden 
werden. Alternativ können Proben ohne Entmischung durch Verwendung 
von Glas 70, Prozesstemperaturen ш 740 °C sowie Geschwindigkeiten von 
vzu ш 5 mm/min und vab ш 50 mm/min erhalten werden. Beide Methoden 
bieten sowohl Vor- als auch Nachteile (Tab. 32). 
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Abb. 71: Prozessschema zur Herstellung anisotrop hierarchisch strukturierter 
poröser Glasmonolithe nach dem Draw-Down-Prinzip (rote Pfeile: Prozess ohne 
zusätzliche Wärmebehandlung, grüne Pfeile: Prozess mit zusätzlicher 
Wärmebehandlung, Kreuz: nicht bevorzugter Prozess). 
Tab. 32: Vor- und Nachteile der Herstellung von Monolithen mit und ohne 








Kontinuierlicher Prozess möglich 6 3
Für große Stückzahlen gleicher Geometrie und 
Porengröße geeignet 
6 3
Kein zusätzlicher Heizschritt nötig 6 3
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Für zahlreiche Anwendungen und Beschichtungssysteme muss die Pore-
ngeometrie unabhängig von der Geometrie des Glaskörpers und deren Luft- 
bzw. Kanalporen eingestellt werden. Dies sollte möglichst zeitnah erfolgen 
und mit wenig Kosten und Aufwand verbunden sein. Aufgrund der größeren 
Vielfalt und Variationsmöglichkeit zwischen Nanometer- und Luft-/Kanal-
poren wurde für die nachfolgenden Versuche das Herstellungsprinzip Draw-
Down ohne Poreneinstellung ausgewählt. Aktuell sind Luft- / Kanalporen im 
Bereich zwischen 200 nm – 2 mm, Nanometerporen im Bereich von 2 –
 300 nm und Gesamtlängen bis zu 20 cm realisierbar. 
4.3.3 Oberflächenbehandlungen zur Herstellung mechanisch stabiler, 
offenporiger Durchflussreaktoren mit hierarchisch porösen 
Porenstrukturen.  
Die Nutzung der Multikapillaren als Durchflussreaktor für sensorische 
Anwendungen setzt eine gute Zugänglichkeit zwischen Kanal- und 
Nanometerpore sowie eine geschlossene, stabile Außenoberfläche voraus. 
Hierbei ist es von Vorteil, wenn die äußere Schicht ähnliche thermische 
sowie chemische Eigenschaften wie die poröse Matrix besitzt. Es wurde die 
Annahme getroffen, dass die Oberfläche SiO2-reicher, poröser Gläser durch 
eine SiO2-reiche Beschichtung und / oder Feuerpolitur versiegelt werden 
kann. Des Weiteren wird die Behauptung aufgestellt, dass die 
Zugänglichkeit der Kanal- bzw. Luftporen zu den Nanometerporen durch 
eine HF-Ätzung verbessert werden kann ohne die Poren deutlich zu 
vergröbern. 
Eine Möglichkeit der Oberflächenversiegelung ist die Herstellung einer SiO2-
reichen Schicht über den Sol-Gel-Ansatz (s. Anhang D). Eine Versiegelung 
der Oberfläche durch TEOS-Beschichtung vor dem Verziehen, vor oder nach 
der Extraktion war nicht realisierbar. Die Ergebnisse sowie Interpretationen 
sind im Anhang D enthalten. Eine TEOS-Beschichtung begünstigt die Bildung 
von Cristobalit und eines inhomogenen, oberflächennahen Bereichs mit 
teilweise verstopften Nanometerporen. Die Schichten neigen zur 
Rissbildung sowie zum Abplatzen und sind nicht für die Versiegelung und 
Stabilisierung hierarchisch poröser Monolithe geeignet.  
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Feuerpolitur 
 Eine Alternative zur der eben vorgestellten Methode bietet die 
Feuerpolitur (Abb. 72). 
 
Abb. 72: REM-Aufnahmen eines feuerpolierten, porösen Stabes aus Glas 70, 
Übersichtsaufnahme (A) des angeritzten und gebrochenen Stabquerschnitts, 
Randbereich des Querschnitts und der Staboberfläche (B) inkl. Markierungen zu 
den nachfolgenden Vergrößerungen (I - V), I: zeigt die Staboberfläche, II – V : 
Vergrößerungsaufnahmen des Randbereichs von außen nach innen. 
In Abb. 72 A ist eine Übersichtsaufnahme des feuerpolierten Stabes 
abgebildet. Erkennbar ist ein dunkler „Mittelpunkt“ sowie dunkler Rand-
bereich. Der „Mittelpunkt“ wurde ebenfalls im porösen, nicht 
feuerpolierten Glasstab beobachtet und resultiert aus einer unvollständigen 
Extraktion. Abb. 72 B zeigt den untersuchten Stabrand und die nachfolgend 
untersuchten Bereiche (I – V). Die Oberfläche (I) des Stabes weist Täler auf 
(hohe Rauheit). Während der Wärmebehandlung bildet sich Cristobalit an 
der Oberfläche aus, welcher teilweise herausbricht. Die nachfolgenden 
Aufnahmen (II – V) wurden vom Querschnitt mit zunehmendem Abstand 
vom Rand aufgenommen. Direkt unter der Oberfläche (II) sind keine Poren, 
Kristalle oder Blasen nachweisbar. Es werden lediglich Kratzer bzw. lose 
Körner, welche auf die Probepräparation zurückzuführen sind, beobachtet. 
Mit zunehmender Entfernung vom Rand nimmt der Anteil an Poren zu (III –
 IV). Die Aufnahme (V) wurde im „heller“ erscheinenden Bereich von 
Abb. 72 B aufgenommen. Die Poren repräsentieren das ursprüngliche 
Porensystem. Während der Feuerpolitur wird das Glas kurzzeitig oberhalb 
der Erweichungstemperatur erwärmt. Hierbei kollabieren die Poren vom 
äußeren Rand ausgehend (max. Temperatur, geringste Viskosität). Die Luft 
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kann entlang des Porensystems ins Stabinnere und von dort aus zu den 
Stabenden entweichen. Dies verhindert die Bildung größerer Blasen und 
erhöht die mechanische Stabilität des porösen Glases. Im vorliegenden 
Beispiel wurde eine „versiegelte“ Schichtdicke von ca. 100 ђm festgestellt. 
Die Schichtdicke ist von der Temperatur, Zeit und der gleichmäßigen 
Erwärmung des porösen Glaskörpers abhängig. Je filigraner die Glaskörper 
(z. B. Kapillarbündel) sind, desto wahrscheinlicher ist eine Verformung. 
Diese Methode ist zur Oberflächenversiegelung von nanoporösen 
Multikapillaren, welche in ein poröses Hüllrohr eingebettet sind (vgl. 
Kap. 4.3.1, Bündelvariation), geeignet. Dadurch kann ein Austritt z. B. von 
Gasen bzw. Lösungen aus dem Bündel verhindert werden. 
HF-Ätzung zur Erhöhung der Porenzugänglichkeit im Randbereich. 
Für sensorische sowie katalytische Anwendung ist es wichtig, dass eine 
hohe Porenzugänglichkeit innerhalb des Bündelmonolithen gewährleistet 
ist. Alle Proben zeigen nach dem Verziehen und der Wärmebehandlung eine 
teilweise geschlossene SiO2-reiche Schicht zwischen den Rohren. Diese 
verringert die Zugänglichkeit zu den Nanometer Poren. Zur Entfernung der 
Schicht wurden die verzogenen Stäbe nach der Wärmebehandlung (vor der 
Extraktion) oder nach der Extraktion in Flusssäure behandelt. Mittels REM 
wurden die porösen Stäbe analysiert und mit einer Nullprobe verglichen. 
Die Einschätzung der Oberflächenqualität erfolgte subjektiv. Folgende 
Kriterien wurden mit gut (grün), mittelmäßig (gelb), schlecht (rot) bewertet 
(s. Tab. 33, und Abb. 73). Die Auswertung der Kriterien in Abhängigkeit von 
den Ätzbedingungen ist für die Versuchsreihe „HF-Ätzung vor der 
Extraktion“ in Abb. 74 zusammengefasst dargestellt. 
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Abb. 73: REM-Aufnahmen von Probenoberflächen nach der HF Behandlung zur 
Darstellung "schlechter" Qualitätsmerkmale, Staboberflächen (links), Stabquer-
schnitt (rechts, s. Tab. 33). Die schwarze Markierung zeigt ein Artefakt der 
Probenpräparation (Kleberrückstand), die gelbe Markierung Ätzgruben.  
Tab. 33: Qualitätskriterien (gut / schlecht) zur Beurteilung der Oberfläche nach 
der HF-Behandlung (s. Abb. 73). 
Sym-
bol Bedeutung Gute Qualität Schlechte Qualität 
Ä Ätzgruben Wenige Ätzgruben und „Cristobalitlöcher“ 
Viele Ätzgruben und 
„Cristobalitlöcher“ 
C Cristobalitkristalle Keine Viele Kristalle 







Zugänglichkeit zu den 
Poren 









Schichtdicke < 1 ђm > 1 ђm 
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Unter Verwendung einer 1 %-iger HF-Ätzlösung wurde die SiO2-reiche 
Oberflächenschicht nicht abgetragen. Die Cristobalitkristalle verbleiben in 
der Oberfläche. Durch eine Erhöhung der HF-Konzentration auf 10 % wird 
die Schicht größtenteils aufgelöst. An der Oberfläche werden keine 
Cristobalitkristalle detektiert, die Zugänglichkeit der Poren wird erhöht, 
jedoch nehmen die Inhomogenität und der Anteil an Ätzgruben an der 
Oberfläche zu. Durch längere Ätzzeiten sinkt die inhomogene Schichtdicke 
geringfügig ab. Die Proben zeigen eine gute bis mittelmäßige 
Porenzugänglichkeit. Die Porengröße bleibt überwiegend konstant.  
Proben, welche mit 40 % HF geätzt wurden, zeigen keine Cristobalitkristalle 
an der Oberfläche. Durch eine längere Ätzzeit (> 300 s) wird die Anzahl an 
Ätzgruben, die Inhomogenität der Oberfläche sowie die inhomogene 
Schichtdicke verringert. Die Poren an der Oberfläche weisen eine deutliche 
Verbreiterung auf. Alle Proben zeigen eine gute Zugänglichkeit, jedoch 
nimmt die mechanische Stabilität (starker Abrieb) aufgrund der 
Porenvergröberung (dünnere Glasstege) ab. 
Durch die Behandlung mit HF nach der Wärmebehandlung werden die 
oberen Schichten des entmischten Stabes abgetragen. Eine höhere 
HF-Konzentration erhöht die Ätzrate. Die Ätzrate ist anschließend 
überwiegend von der Boratphase und deren Domänengröße abhängig. So 
weisen entmischbare Gläser vor der Entmischung eine geringere Ätzrate 
auf, als nach der Entmischung. Die Ätzrate wird auch von der Porengröße 
beeinflusst. Gläser gleicher Zusammensetzung, welche bei höheren 
Temperaturen bzw. längeren Zeiten behandelt werden zeigen eine höhere 
Ätzrate 43,44. Demnach erfolgt nach dem Auflösen der SiO2-reichen 
Oberflächenschicht die Auflösung der natriumboratreichen Phase. 
Anschließend werden die Porenwände angegriffen. Nach der Extraktion 
weisen die Poren an der Oberfläche dünnere Wandstärken auf. Dadurch 
ergibt sich bei den Proben, welche mit 40 % geätzt wurden, eine deutliche 
Porenverbreiterung. Die verminderte Stegbreite verringert die mechanische 
Stabilität der Probenoberfläche deutlich.  
Die inhomogene Oberfläche resultiert wahrscheinlich aus der Kondensation 
des gelösten Silica (aus der natriumboratreichen Phase sowie aufgelösten 
SiO2-Wänden) in den Poren. Dies kann vermieden werden, indem die 
Diffusion des gelösten Silica aus den Poren erhöht wird. 
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Dazu kann die Temperatur bzw. der Konzentrationsgradienten zwischen 
Glasoberfläche und „Porenvolumen“ (z. B.: mehr Lösung, Lösungsmittel-
austausch, sowie stärkeres Rühren, etc.) oder die Löslichkeit des Silica 
erhöht werden. Da die Nullprobe keine inhomogene Schicht aufweist, ist 
diese nicht auf eine inhomogene Zusammensetzung zurückzuführen. Da die 
unterschiedlichen Ätzraten der Primärphasen zur Porenvergröberung 
führen, wurden Ätzversuche an porösen Glasstäben durchgeführt. Hierbei 
sollten geringere Zeiten und HF-Konzentrationen verwendet werden, 
wodurch die Wirtschaftlichkeit erhöht und das Gefahrenpotential gesenkt 
würde. 
Nachfolgend sind die Ergebnisse der REM-Analyse der Versuchsreihe „HF-
Ätzung nach der Extraktion“ zusammengefasst dargestellt (Abb. 75). 
Durch eine Ätzung mit 1 % HF konnte zwar die Porenzugänglichkeit erhöht 
werden, dennoch war die SiO2-reiche Schicht noch vereinzelt vorhanden. 
Bei kürzeren Ätzzeiten (< 300 s) wurden Cristobalitkristalle nachgewiesen. 
Die Zugänglichkeit der Poren steigt mit der Zeit. Die Oberflächen sind 
inhomogen (Kristalle, teilweise aufgebrochene SiO2-Schichten etc.). Durch 
die Erhöhung der Konzentration auf 10 % wurde ein größerer Anteil der 
Oberfläche abgetragen. Die Porengrößen sind geringfügig vergrößert, die 
Oberflächen jedoch homogener und die Zugänglichkeit deutlich erhöht. Die 
Dicke der inhomogenen Schicht (dI) lag unter 1 ђm und dS < 0,1 ђm. Im 
Vergleich zu der Versuchsreihe „vor der Extraktion“ wird die Ätzrate nur 
durch die SiO2-Phase bestimmt und ist damit deutlich unabhängiger von der 
Porengröße. Die Ätzung erfolgt im gesamten Netzwerk und wird durch die 
Diffusion begrenzt. 
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Abb. 75: Änderung der Oberflächenkriterien in Abhängigkeit von der HF-
Konzentration (c(HF) = 1 % (A), c(HF) = 10 % (B)) und der Zeit. Versuchsreihe 
„Ätzen nach der Extraktion“ (Qualität: roter Bereich: schlecht, gelber Bereich: 
mittel, grüner Bereich: gut). In der Reihe c(HF) = 10 % konnte nur bei kurzen 
Ätzzeiten eine SiO2-Schichtdicke (schwarz) nachgewiesen werden. 
Für beide Versuchsreihen werden die Proben mit den vorwiegend „guten“ 
Kriterien in Abb. 76 dargestellt. 
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Abb. 76: Vergleich poröser Proben aus Glas 70 ohne HF-Behandlung (A) und mit 
HF-Behandlung vor der Extraktion (B) und nach der Extraktion (C). Darstellung 
senkrecht zur Staboberfläche (O) und im Querschnitt (Q). 
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Oben dargestellt ist eine ungeätzte Probe, welche bei gleichen Bedingungen 
getempert und extrahiert wurde. Die Oberfläche zeigt eine überwiegend 
geschlossene Schicht von ca. 100 ђm Dicke. Unter dieser ist das 
Porensystem erkennbar. Ein inhomogener Bereich wird nicht beobachtet. 
Der Vergleich der Proben vor (A) und nach (B, C) der Extraktion zeigt, dass 
vor der Extraktion deutlich mehr Material abgetragen wurde. Die Ätzung 
nach der Extraktion führt zu einer geringeren Veränderung der 
Oberflächenmorphologie und des Stabdurchmessers. In beiden Fällen 
(Abb. 76 mitte, BO, CO) sind die Poren frei zugänglich und vergrößert. Beim 
Ätzen vor der Extraktion ist die Porenvergröberung geringer als danach. 
Jedoch ist die mechanische Stabilität in beiden Fällen vergleichbar. Die 
Ätzung mit 10%-iger HF nach der Extraktion (Abb. 76 C) stellte sich als die 
günstigere heraus. 
Die Ergebnisse bestätigen die Hypothese, dass eine Versiegelung der 
Außenwände des porösen Monolithen durch eine Feuerpolitur sowie eine 
Verbesserung der Porenzugänglichkeit zwischen den hierarchischen Poren 
durch eine milde HF-Ätzung möglich ist. Die TEOS-Beschichtung erwies sich 
als ungeeignet. Bei Übertragung der Ergebnisse auf den Durchflussreaktor 
wird empfohlen, diesen zunächst mit einem porösen Hüllrohr (gleicher oder 
ähnlicher Zusammensetzung und Wandstärken ш 100 ђm) zu verstärken, die 
Außenoberfläche des Hüllrohrs mit Feuerpolitur und anschließend den 
Durchflussreaktor innen mit HF zu behandeln. 
4.3.4 Mechanische, optische, biochemische Eigenschaften der 
Kapillarbündel 
Es wurde angestrebt, dass die porösen Gläser ähnliche mechanische 
Eigenschaften wie handelsübliche Gläser aufweisen, die Bündelgeometrie 
einen Druckverlust < 4 bar bei Durchsätzen ш 2500 L/(m²h) 192,193 ermöglicht, 
die optischen Eigenschaften über die Porengröße einstellbar ist und das 
poröse Material bioinert ist.  
Zugfestigkeit: 
Nachfolgend werden die Untersuchungsergebnisse der Zugfestigkeit (ߪ௓) 
des Grundglases und des porösen Glases in Abhängigkeit von der Geometrie 
zusammengefasst. Abb. 77 zeigt die Zugfestigkeit von ausgewählten Stäben 
in Abhängigkeit von der Glaszusammensetzung (Glas 60, Glas 70, 
Boro 3.3®), dem Durchmesser sowie dem Prozessschritt. 
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Abb. 77: Änderung der Zugfestigkeit in Abhängigkeit von Glaszusam-
mensetzung, Durchmesser und Prozessschritt am Beispiel von Stäben. Die 
Verbindungslinien dienen der besseren Lesbarkeit. 
Die Zugfestigkeit der Ausgangsgläser nimmt von Glas 
60 > Glas 70 >Boro 3.3® ab. Je kleiner der Durchmesser ist, desto größer ist 
die Zugfestigkeit. Für entmischte Gläser gilt, dass durch die spinodale 
Entmischung die Festigkeit abnimmt (Abb. 77). Die maximale Zugfestigkeit 
von 350 N/mm² wurde bei Glas 60 (nicht entmischt) mit einem 
Durchmesser von 0,1 mm gemessen. Der Vergleich zwischen 
Ausgangsrohren und -stäben zeigt, dass bei gleichem Durchmesser die 
Rohre eine geringere Zugfestigkeit aufweisen (Abb. 78). Zugversuche an 
Bündeln waren nicht möglich, wegen Bruch beim Einspannen der Proben. 
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Abb. 78: Änderung der Zugfestigkeit in Abhängigkeit von der Geometrie und des 
Außendurchmessers (Stab (schwarz), Rohr (rot)). Die Verbindungslinien dienen 
der besseren Lesbarkeit. 
Die Glasoberfläche kühlt schneller ab als der Glaskern. Dadurch entstehen 
Druckvorspannungen an der Oberfläche und Zugspannungen im Kern. 
Während der Belastung der Glasfaser muss die Druckbeanspruchung 
überwunden werden bevor es zum Bruch kommt 280. Die innere 
Zugspannung addiert sich zur äußeren Zugbelastung. Der Bruchursprung 
liegt bei Glasfasern üblicherweise an der Oberfläche. Je größer die 
Oberfläche im Verhältnis zum Volumen ist, desto größer ist der Anteil an 
Defekten, die zum Bruch führen können. Dies erklärt die geringere 
Zugfestigkeit der Rohre im Vergleich zu den Stäben. Die Zugfestigkeit ist 
weiterhin von der Zusammensetzung des Glases abhängig. In 
Alkalisilicatgläsern wird die Zugfestigkeit durch CaO, B2O3 und Al2O3 erhöht. 
Na2O und MgO haben dagegen kaum einen Einfluss auf die Zugfestigkeit 281. 
Der Gehalt von B2O3 nimmt von Boro 3.3® (13 Gew.-%) über Glas 70 
(22 Gew.-%) zu Glas 60 (29 Gew.-%) zu. Dies führt zur beobachteten 
Steigerung der Zugfestigkeit. Während der Wärmebehandlung erfolgt die 
Bildung von Domänengrenzflächen (Störungen im Gefüge) in den 
entmischten Gläsern. Dadurch wird der Anteil an Grenzflächen mit Defekten 
erhöht, wodurch die Zugfestigkeit absinkt. Nach der Extraktion wird die 
boratreiche Phase herausgelöst. Zudem werden die Porenwände 
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„geglättet“, der Defektanteil der Grenzflächen (Porenwände) nimmt ab. Der 
B2O3-Anteil ist geringer. Zudem nimmt der Glasanteil im Bündel ab. Die 
gemessenen Werte sind auf den Außendurchmesser des Stabes und nicht 
auf das tatsächliche Glasvolumen (Stabvolumen minus Porenvolumen) 
bezogen.  
Biegeradius 
Die Stäbe und Rohre wurden auf ihren minimalen Biegeradius (vgl. Gl. (54) 
282) untersucht und mit Boro 3.3® verglichen (Abb. 79).  
 
Der Biegeradius (ܴ) ist bei Stäben proportional zum Durchmesser der Faser 
( ] ) sowie dem Elastizitätsmodul ( ߝ ) und indirekt proportional zur 
Zugfestigkeit (ߪ௓). Eine hohe Zugfestigkeit verringert den Biegeradius282.  
ܴ ൌ  ߝ כ ]ʹߪ௓ 
 
(54) 
Mit abnehmendem Durchmesser reduziert sich auch der Biegeradius. Der 
Biegeradius nimmt von Glas 60 über Glas 70 zu Boro 3.3® zu. Rohre weisen 
einen geringeren Biegeradius auf als Stäbe. Durch die Wärmebehandlung 
der Gläser 60 und 70 steigt der Biegeradius an und erreicht nach der 
Extraktion einen minimalen Wert. Der kleinste Biegeradius von 10 cm 
wurde bei dem extrahierten Glas 60 (Stab) mit einem Durchmesser von 
0,1 mm erhalten.  
Aufgrund der höheren Zugfestigkeit besitzt Glas 60 einen geringeren 
Biegeradius als Glas 70 und ein Rohr einen kleineren ܴ als ein Stab. Eine 
Wärmebehandlung führt ebenfalls zu einer Verringerung der Zugfestigkeit 
und resultiert ebenfalls in einem erhöhten ܴǤ 
Der verringerte Biegeradius der extrahierten Gläser resultiert aus der 
verringerten Defektdichte und kleineren Wandstärken (Porenwände). 
Weiterhin ist der Biegeradius vom Elastizitätsmodul abhängig. Dieser ist 
wiederum von der Glasdichte, den Atomradius und Winkelabständen und 
damit von der Zusammensetzung des Glases abhängig. Für Natriumboro-
silicatgläser mit einem Na-Gehalt < 10 Gew.-% gilt, dass mit zunehmenden 
Boratgehalt das ߝ -Modul monoton fällt, während bei höheren Na-Gehalten 
ein inverses Verhalten beobachtet wird. Die Zugabe von Natrium oder 
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Kalium im Bereich zwischen 0 - 4 Gew.-% führt in einem SiO2-Glas zur 
Verringerung des ߝ -Moduls 255. 
 
Abb. 79: Änderung des minimalen Biegeradius in Abhängigkeit vom 
Stabdurchmesser, Zusammensetzung und Prozessschritt (A) sowie Vergleich des 
Biegeradius (B) von Rohren und Stäben aus Glas 70 bei gleichem Außendurch-
messer. Verbindungslinien dienen der besseren Lesbarkeit. 
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Für das Glas 70 wurde aus den Zugfestigkeiten und den Biegeradien für die 
Stab- und Rohrgeometrie das ɂ-Modul nach Gl. (54) berechnet (s. Tab. 34).  
Tab. 34: Zusammenfassung der experimentell gewonnen Daten zur Berechnung 
des ɸ-Moduls. 
Geometrie ܴ [mm] ] [mm] ߪ௓ [N/mm²] ɂ [GPa] 
Stab 155 0,2 48,5 75,2 
Rohr 82 0,2 18,3 (15,0) 
    
Das für den Stab bestimmte ߝǦModul stimmt in guter Näherung mit dem ߝ-
Modul des Glases mit der Zusammensetzung 70 mol-% SiO2, 20 mol-% B2O3, 
10 mol-% Na2O (ߝ  = 76,6 GPa) überein 255. Das berechnete ɂ-Modul des 
Rohres ist deutlich geringer. Wie im Abschnitt 3.1.1 beschrieben zeigen die 
Rohre eine größere Menge an Defekten (Geometrische Abweichungen, 
kleine Steinchen etc.), welche zu geringeren Zugfestigkeiten und zu höheren 
Biegeradien führen. Eine Veränderung des ߝ -Moduls während der Prozesse 
ist nicht auszuschließen, konnte jedoch nicht genauer quantifiziert werden. 
Druckverlust 
Die Bündel ermöglichen durch die anisotrope Orientierung der 
Mikrometerporen (Zwickel und Rohrlumina) eine lineare Führung von gas-
förmigen bzw. flüssigen Substanzen. Zur Anwendung der Bündel als 
Durchflussreaktor müssen sie einen geringen Druckverlust gewährleisten 
und hohe Strömungsgeschwindigkeiten des Mediums ermöglichen. Die 
Ergebnisse der Druckverlustmessungen mit einem Glycerin-Wasser-
Gemisch an Ic Bündeln mit einem Gesamtaußendurchmesser von 67 - 72 ђm 




Ergebnisse und Diskussion   181 
 
Abb. 80: Ergebnisse der Druckverlustmessungen mit einem Gemisch aus   
20 Gew.-% Glycerin und 80 Gew.-% H2O an porösen Glaskapillaren: Änderung 
des Druckverlustes mit zunehmendem Volumenstrom (gemessen (A)), 
Änderung des cW mit zunehmender Re (berechnet (B)). 
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Mit zunehmendem Volumenstrom nimmt die Druckdifferenz linear zu. Das 
Bündel mit dem größeren Kapillardurchmesser zeigt eine geringere 
Änderung der Druckdifferenz in Abhängigkeit vom Volumenstrom (Abb. 80 
A). Die kleineren Kapillaren zeigen eine maximale Druckdifferenz von 1,1 
bar bei einem Durchsatz von ca. 27000 l/(m²h). Bei extrahierten, porösen 
Vollstäben (T = 650 °C, 2 h) war die Bestimmung der Druckdifferenz nicht 
möglich. Der Widerstand des Materials war so hoch, dass kein 
Volumenstrom messbar war. 
Basierend auf der Druckdifferenz wurde der Widerstandsbeiwert sowie die 
Reynoldszahl berechnet (s. Gl. (41) und (42)). Das Bündel mit kleinerem 
Durchmesser weist geringere Widerstandsbeiwerte bzw. Reynoldszahlen 
auf. Der Widerstandsbeiwert liegt zwischen 100000 und 1000, die 
Reynoldszahlen liegen im Bereich von 7 bis maximal 180 (Abb. 80 B).  
Die verwendeten Kapillarbündel besitzen einen mittels Lichtmikroskop 
bestimmten mittleren Rohrinnendurchmesser von 75 ђm (rot) bzw. 70 ђm 
(schwarz) sowie Zwickel um die 13 ђm. Der Druckverlust in den Rohren ist 
direkt proportional zu der Gesamtlänge des Rohres und indirekt 
proportional zum Rohrdurchmesser. Aufgrund der gleichen Bündellänge 
gilt, je größer der durchschnittliche Kapillardurchmesser, desto geringer ist 
der Druckverlust. 
Der Widerstandsbeiwert entspricht der dimensionslosen Widerstandskraft 
und ist von der Form und Rauheit des Körpers und der Kompressibilität 
(vernachlässigbar bei Flüssigkeiten) des durchfließenden Mediums abhängig 
283,284. Die Rauheit wird bei den untersuchten Bündeln im Wesentlichen 
durch die Porengröße (ca. 80 nm) bestimmt und wird hier als ч 80 nm 
(teilweise geschlossene SiO2-Schichten) angenommen. Lediglich die 
Körperform ändert sich. Kleinere Bündeldurchmesser weisen dünnere 
Glaswände und damit kleinere zu umströmende Flächen auf. Dies führt zu 
höheren Widerstandsbeiwerten (s. Abb. 80 B). Die Reynoldszahl gibt das 
Verhältnis zwischen Trägheit zu Reibungskraft wieder. Treten kleine 
Reynoldszahlen auf, so überwiegt der Anteil an „Reibungskräften“. Es 
stellen sich laminare Strömungen ein. Große Reynoldszahlen (> 2320) 
führen zu turbulenten Strömungen, bei denen die Trägheitskraft überwiegt. 
Durch die Auftragung des Widerstandsbeiwerts gegenüber der Reynoldszahl 
kann der Übergang zwischen laminarer und turbulenter Strömung sichtbar 
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gemacht werden. Hierbei kommt es zur Ausbildung eines lokalen 
Minimums. Dies wird während der Messung (vgl. Abb. 80) nicht beobachtet. 
Die Reynoldszahl liegt unter 200. In den Kapillarbündel liegt eine laminare 
Strömung vor 283,284. Die laminare Strömung und die gemessenen 
Druckverluste mit < 1,1 mbar bei Durchsätzen ч 27000 L/(m²h) zeigen, dass 
die hierarchischen Monolithe als Durchflussreaktoren geeignet sind. 
Transmission 
Für sensorische Anwendungen in wässrigen Medien wurden die porösen 
Gläser mit Fluoreszenzfarbstoffen beschichtet. Hierbei ist es relevant, dass 
das Trägermaterial im Wellenlängenbereich der Licht-Absorption und              
-Emission der Farbstoffe eine hohe Transmission besitzt. Zur Charakterisier-
ung der optischen Eigenschaften des porösen Trägermaterials wurde die 
Transmission der porösen Gläser (Variation Ic, s. Kap. 3.3.1.2) in dest. 
Wasser in einem Wellenlängenbereich zwischen 200 nm bis 1000 nm 
gemessen. 
Das Diagramm (Abb. 81) zeigt die Änderung der Transmission der porösen 
Glasrohrbündel senkrecht zur Bündel-Längsrichtung in Abhängigkeit von der 
Porengröße. 
Die Transmission nimmt mit zunehmender Porengröße ab. Der 
Transmissionsgrad steigt mit größer werdender Wellenlänge und beträgt 
maximal 6 % bei Ø = 20 nm. Die Absorptionskante (vgl. Kap. 3.3.1.4) 
verschiebt sich mit sinkender Porengröße zu höherer Wellenlänge 
(݀௉௢௥௘= 20 nm / ߣ= 220 nm; ݀௉௢௥௘  = 80 nm / ߣ = 300 nm, ݀௉௢௥௘  = 120 nm / 
ߣ = 580 nm). Der Transmissionsabfall zwischen 800 – 200 nm ist von der 
Porengröße abhängig. Die Probe mit Poren um die 20 nm zeigt im 
Wellenlängenbereich zwischen 800 – 256 nm einen langsamen Abfall, 
gefolgt von einer steilen Abnahme unterhalb von 256 nm. Die Probe mit 
Poren um die 80 nm zeigt einen kontinuierlichen s-förmigen 
Transmissionsverlust zwischen 756 nm und 411 nm. Die erhöhten 
Transmissionsschwankungen im Bereich zwischen 850 – 1000 nm sind 
gerätebedingt und resultieren aus der Verwendung eines anderen Filters 
(Filterwechsel bei 840 nm). Die bei 280 nm auftretende Absorption, welche 
ggf. durch färbende Ionen erzeugt wird, soll aufgrund der Photometer-
genauigkeit von 0,3% nicht genauer interpretiert werden. 
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Abb. 81: Änderung der Transmission in Abhängigkeit von der Wellenlänge und 
Porengröße.  
In homogenen Gläsern treten zwei Verlustarten auf: elektronische 
Übergänge (z. B. färbende Ionen) und Molekülschwingungen (z. B. OH-
Schwingungen). Reine Kieselgläser zeigen bei ca. 180 nm eine 
Absorptionskante („UV-Kante“), welche aus elektronischen Übergängen 
innerhalb des Si-O-Netzwerkes resultiert. Elektronische Übergänge erfolgen, 
wenn die Photonenenergie die Bandlückenenergie des Netzwerkes 
überschreitet. Metallische Verunreinigungen verschieben die 
Absorptionskante zu höheren Wellenlängen. Im oberen 
Wellenlängenbereich (IR-Strahlung) führen die Si-O-Gitterschwingungen zur 
Verringerung der Transmission.  
Bei den untersuchten Proben wurde das gleiche Ausgangsglas verwendet. 
Es wird die Annahme getroffen, dass die Zusammensetzung der Proben 
gleich ist. Materialspezifische Verluste oder färbende Elemente bzw. 
unterschiedliche OH-Konzentrationen werden hiermit als Ursache für 
Transmissionsänderungen ausgeschlossen. Streulichtverluste resultieren 
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aus unterschiedlichen Brechzahlen (Variation der Dichte im Material) 285. Bei 
den porösen Gläsern kommt ein dritter Verlustmechanismus hinzu: die 
Streuung an Grenzflächen. Zu diesen zählen die Reflexion, Brechung und 
Beugung. Reflexion und Brechung werden überwiegend durch die 
geometrischen Faktoren und die Glaszusammensetzung 
(Brechzahlunterschiede) bestimmt. Die Anordnung und Form der Bündel 
soll hier als gleich angesehen werden. Die Beugung wiederum ist abhängig 
von der Teilchengröße und der Wellenlänge. Es wird in drei 
Abhängigkeitsbereiche unterschieden: 
x dem unteren Partikelbereich (Rayleighbereich),   
] ൑  ሺܽȀߨሻ כ ߣ  mit   ܽ ൌ Ͳǡͳܾ݅ݏͲǡ͵ 
x dem mittleren Partikelbereich (Mie-Bereich)  
x dem oberen Partikelbereich (Fraunhofer-Bereich) 
] ൒ ሺܽȀߨሻ כ ߣ  mit  ܽ ൌ ܿܽǤ ͳ͵  bzw.  ܽ ب ߨ. 
Der Mie-Faktor (ܽ) berechnet sich nach Gl. (55). 
 




]ǣ Partikeldurchmesser ߣǣ Wellenlänge 
    
Im unteren Partikelbereich kommt es zu keiner destruktiven 
interpartikulären Interferenz. Die Amplituden des Lichtes, welches unter 
dem gleichen Winkel am Teilchen gestreut wird, addieren sich. Die 
Intensität ist proportional zur sechsten Potenz des Teilchendurchmessers 
und indirekt proportional zur Wellenlänge. 
Im mittleren Partikelbereich führen Interferenzerscheinungen zur 
Verringerung des vorwärts gestreuten Lichts bis hin zu dessen Auslöschung 
(Phasenunterschied ஛ଶ ). Es kommt in dem Bereich zum sogenannten Mie-
Effekt. Je größer der Partikeldurchmesser, desto größer ist die Intensität in 
„Vorwärtsrichtung“. Es ergeben sich Intensitätsunterschiede in Abhängig-
keit vom Winkel. Es gilt, dass die Intensität quadratisch proportional zum 
Partikeldurchmesser ist. Im oberen Partikelbereich kann die Streuung durch 
die geometrische Optik beschrieben werden. Es gilt, dass der 
Beugungswinkel kleiner Teilchen größer ist, als der Beugungswinkel großer 
Teilchen 286.  
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In Tab. 35 wurde die Wellenlänge berechnet, ubterhalb der die Partikel mit 
einem Durchmesser a) 20 nm, b) 80 nm und c) 120 nm, dem Gesetz nach 
Rayleigh folgen. Die Berechnung erfolgte nach Gl. (55) unter der 
Verwendung des maximalen Mie-Faktors von 0,3. 
Tab. 35: Berechnung der Wellenlänge in Abhängigkeit von der Partikelgröße zur 
Bestimmung des Rayleigh-Bereichs. 
ܽ ] [nm] ʄ [nm] 
0,3 20 209 
0,3 80 838 
0,3 120 1257 
   
Aus Tab. 35 zeigt sich, dass lediglich bei den kleinsten Partikelgröße (] ൎ20 
nm) im sichtbaren Bereich die Rayleighstreuung überwiegt, bei ] ൎ80 nm 
und 120 nm überwiegt die Mie-Streuung. Der Streuverlust nimmt mit 
zunehmender Porengröße zu. Dies führt zu signifikanten Transmissions-
verlusten. Die Probe mit Poren um die 20 nm zeigt bei 256 nm eine UV-
Absorptionskante. Im Vergleich zu reinem Kieselglas enthält das poröse Glas 
Spuren von z. B. Na verunreinigt, wodurch die UV-Absorptionskante zu 
höheren Wellenlängen verschoben ist. Bei den anderen beiden Proben wird 
die Absorptionskante stark von der Mie-Streuung überlagert.  
Die Ursachen für den Verlauf der Transmission bis 1000 nm werden bei 
Variation des Mediums klar (s. Abb. 82). 
Es wurde in Luft, dest. Wasser und Toluol senkrecht zur Längsachse der 
Kapillare gemessen. Der Transmissionsgrad nimmt von 
Luft < Wasser < Toluol zu. Die Messung in Luft zeigt eine Transmission nahe 
null, in Toluol erreicht sie zwischen 5 und 7,5 %. In Wasser wurden zwei 
Transmissionsmessungen (schwarz, grau) bei unterschiedlicher Orientierung 
der Probe aufgenommen. Je geringer der Unterschied der Brechzahlen ist, 
desto größer ist die Transmission. Die Glasmatrix besteht zu ш 96 % aus 
reinem SiO2. Es wird die Annahme getroffen, dass die Brechzahl dieses 
Glases dem von Kieselglas ähnelt (݊ௌ௜ைమ ൌ ͳǡͶ͸). Bei der Verwendung von Luft 
(݊௅௨௙௧ ൌ ͳǡͲͲ) als „Messmedium“ wird die größte, mit Toluol (்݊௢௟௨௢௟ ൌ ͳǡͷͲ) die 
kleinste Brechzahldifferenz erhalten. Dies erklärt die größte Transmission 
im Falle der mit Toluol gefüllten, porösen Glaskapillare.  
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Abb. 82: Änderung der Transmission in Abhängigkeit von der Wellenlänge und 
dem Messmedium, (Bündelvariation Ic mit ca. 80 nm). In grau und schwarz 
dargestellt sind Transmissionsmessungen in dest. Wasser der gleichen Kapillare. 
Die grau dargestellte Messung wurde nach einer Verdrehung der Kapillare < 45° 
erhalten.  
Der Unterschied zwischen den Messungen im gleichen Medium (dest. 
Wasser) ergibt sich aus der Verdrehung der Kapillare (s. Abb. 83). Unter 
Annahme, dass der gesamte Bereich vollständig bestrahlt wird und keine 
Defekte vorliegen, sollte immer eine gleiche Transmission gemessen 
werden. Verdrehungen aus der Ebene hinaus (Änderung der 
Einstrahlwinkels), unterschiedliche Bestrahlung der Randbereiche 
(Schwammeinklemmung) sowie auftretende Defekte (unterschiedliche 
große Luft- bzw. Kanalporen, Wandstärken sowie ungleichmäßige 
Geometrie) führen zu den beobachteten Transmissionsverlusten. Wird die 
Annahme getroffen, dass das Bündel nur aus Rohrlumen besteht, sind im 
Bündel (37 Rohre) 44 Grenzflächen enthalten. Je Grenzfläche tritt ein 
Intensitätsverlust von ca. 4 % auf. Die maximale Intensität ohne 
Berücksichtigung der Absorption im Glas beträgt dann 16,7 %. 
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Abb. 83: Schematische Darstellung des Lichtdurchgangs in Abhängigkeit von der 
Bündelorientierung (0°, 15°, 30°). 
Abb. 84 zeigt die Messung der Transmission zwischen 200 nm und 1600 nm 
der Kapillare (Typ: Ic, ݀௉௢௥௘= 80 nm, Medium: Toluol) senkrecht und parallel 
zur Längsachse der Kapillare. 
 
Abb. 84: Änderung der Transmission in Abhängigkeit von der Wellenlänge, 
senkrecht und parallel zur Bündellängsachse. 
Die Messung parallel zur Bündellängsachse zeigt bei 1300 nm eine 
maximale Transmission von 20 %. In senkrechter Anordnung wird eine 
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maximale Transmission von ca. 7 % erzielt. Unterhalb von 800 nm sinkt die 
Transmission (lila Kurve, parallele Anordnung) signifikant. Die Absorptions-
kante von Toluol liegt bei 280 nm und korreliert mit der orangen Kurve. Im 
Falle der lila Kurve ist die Absorptionskante zu höheren Wellenlängen 
verschoben (ca. 390 nm).  
Der Glas- zu Hohlraumflächenanteil des Bündelquerschnitts beträgt ca. 30 –
 20 %. Unter der Annahme, dass alles Licht in den Rohrlumina und Zwickeln 
vollständig transmittiert wird und das Licht, welches auf die Glaswand trifft, 
nicht zur Transmission beiträgt (Verlust durch Reflexion, Brechung, 
Beugung), sollte der Transmissionsgrad der parallelen Versuchsanordnung 
~ 70 – 80 % betragen. Die gemessenen Werte liegen jedoch deutlich 
unterhalb von diesem Wert. Eine mögliche Ursache ist, dass das Bündel 
nicht exakt parallel ausgerichtet ist. Eine Verkippung verringert den 
Transmissionsanteil. Der starke Abfall der Transmission resultiert aus der 
Dispersion 286.  
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Test zur Lagerung in SBS 
An der Universität Erlangen wurden Vorversuche zur Biokompatibilität an 
zerkleinerten, porösen Glas 70 Kapillaren durchgeführt. Abb. 85 zeigt 
Glaspartikel vor und nach der Behandlung im simulated body fluid (SBF)-
Reagenz. 
 
Abb. 85: REM-Aufnahmen der Glas 70 Partikel vor (0 Probe) und nach der 
Behandlung in SBS-Reagenz nach 7 Tagen, 14 Tagen und 21 Tagen. 
Durch die Behandlung im SBF-Reagenz bilden sich Ablagerungen an der der 
Oberfläche der Glaspartikel. Die Ablagerungen erscheinen kristallin. Mit 
zunehmender Verweilzeit im SBF nimmt der Anteil kristalliner Bestandteile 
an der Oberfläche zu. Die Kristalle besitzen einen dünntafeligen Habitus und 
bilden ein korallenartiges Geflecht mit makroskopisch sphäroidischer Form. 
Die Proben wurden anschließend mittels EDX analysiert (s. Abb. 86).  
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Abb. 86: Zusammenfassung der EDX-Analysen an SBF-gelagtertem Glas 70: 
Änderung der Probenzusammensetzung in Abhängigkeit von der 
Behandlungsdauer. 
Sie weisen nach sieben Tagen in SBF eine Anreicherung von Ca und P auf. 
Der maximale Gehalt wird nach 14 Tagen erreicht. Ab 14 Tagen wird 
zusätzlich Na und Cl nachgewiesen, wobei der Gehalt mit zunehmender Zeit 
ansteigt. Der Si Anteil nimmt mit der Zeit ab und ist nach 21 Tagen mittel 
EDX nicht mehr nachweisbar. Mittels EDX wird SiO2 bis zu einer Tiefe von 
ca. 2 ђm nachgewiesen. Durch Schichtbildung / Ablagerungen (z. B.: NaCl, 
Ca5(PO4)3(OH)) wird das Si-Signal abgeschirmt. Aus den EDX-Daten kann 
nicht auf eine Auflösung des SiO2 geschlossen werden. Die Daten deuten 
darauf hin, dass zwei Stoffe auf dem Glas abgeschieden werden, die (a) Ca 
und P bzw (b) Na und Cl enthalten. Anschließend wurden die Proben mit 
FTIR im Bereich zwischen 1400 und 400 cm-1 untersucht (Abb. 87).  
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Abb. 87: FTIR-Analysen der zerkleinerten Glaskapillaren in Abhängigkeit von der 
Verweilzeit in SBS. 
Hierbei werden charakteristische SiO2-Signale beobachtet287,288. Weitere 
Peaks, die zum Beispiel durch die Bildung von PO43--Gruppen 
(567, 600 bzw. 1017 – 1090 cm-1, Hydroxylapatit 289) hervorgerufen werden, 
wurden nicht nachgewiesen. Die Signalintensität der Peaks bei t = 0 sind mit 
denen von 14 und 21 Tagen vergleichbar. Lediglich nach 7 Tagen in SBF sind 
alle Peakintensitäten geringer. Die Intensitätsverhältnisse der Peaks 
untereinander bleiben bei allen Proben konstant. Die Untersuchungs-
ergebnisse zeigen keine eindeutige Veränderung in der Glaszusammen-
setzung.  
Nach der Behandlung in SBF wurde mittels XRD die Bildung von Halit (NaCl) 
detektiert (Abb. 88).  
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Abb. 88: XRD-Analysen der in SBF gelagerten porösen, zerkleinerten 
Glaskapillaren (Verweilzeit: schwarz: 7 Tage, rot: 14 Tage, blau: 21 Tage). 
Des Weiteren tritt ein Glasberg zwischen 15 – 30° auf. Dessen Lage, 
Intensität und Halbwertsbreite bleiben während der Behandlung in SBF 
konstant. Demnach tritt keine signifikante Änderung im Glasnetzwerk bzw. 
eine Netzwerkauflösung auf. Die Bildung von Hydroxylapatit (Reflexlagen in 
Grün dargestellt) kann nicht nachgewiesen werden. 
Der Vergleich der Analysen zeigt, dass während der Behandlung mit SBF 
Halit gebildet wird. Halit kristallisiert im kubischen Kristallsystem und weist 
einen massigen, körnigen Habitus auf.  
Die EDX-Analyse ist eine oberflächensensitive Methode. Mit dieser wurde 
die Anreicherung der Probe mit Ca (ca. 20 Gew.-%) und P (ca. 10 Gew.-%) 
nachgewiesen, welche auf die Bildung von Hydroxylapatit hinweist. Die 
REM-Aufnahmen der Glaspartikeloberflächen zeigen tafelförmigen Kristalle, 
die in einem korallenartigen Geflecht in makroskopisch sphäroidischer Form 
zusammengelagert sind. Diese Struktur wird in der Literatur als 
„blumenartig“ bezeichnet und ist eine bevorzugte Morphologie des 
Hydroxylapatits.290 Jedoch wurde Hydroxylapatit weder mittels XRD noch 
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FTIR nachgewiesen. Dies deutet darauf hin, dass Hydroxylapatit aufgrund 
seiner geringen Kristallitgröße röntgenamorph ist und lediglich auf der 
Glaspartikeloberfläche und nicht signifikant in den Poren gebildet wird.  
Die REM-Aufnahmen zeigen, dass die Glaspartikel nach der Behandlung 
eine abgerundete Partikelform aufweisen, keine Poren besitzen und 
teilweise untereinander verbunden sind (Abb. 89).  
 
Abb. 89: REM Aufnahme zur Veränderung der Glaspartikelform in Abhängigkeit 
von der Behandlungsdauer in SBF nach 14 und 21 Tagen. 
Anhand der Messdaten wird die Hypothese aufgestellt, dass die Glasporen 
zunächst mit NaCl gefüllt und anschließend das gesamte Glaspartikel mit 
einer NaCl-Schicht umschlossen werden (Steigung des Chlor-Anteils auf 
25 Gew.-%). Dadurch verringert sich das EDX-Signal von das Si-Signal nach 
21 Tagen auf < 1 Gew.-%. Die FTIR- und XRD-Analysen belegen, dass die 
Glasstruktur erhalten bleibt. Auch optisch ist eine Auflösung oder 
Umwandlung des Glases nicht nachweisbar. Vergleichbare Materialien (z. B. 
MCM 41, SBA-15)291–294 werden bereits zur kontroliierten Medikamenten-
freisetzung eingesetzt. Biokompatibilitättest zur Cytotoxizität sollte zur 
weiteren Charakterisierung des Materials erfolgen. 
Die aufgestellten Hypothesen konnten bestätigt werden. Die hergestellten 
porösen Gläser weisen eine bessere mechanische Stabilität als die 
verzogenen und entspannten Boro 3.3® Gläser auf. Die Bündelgeometrie 
ermöglicht laminare Strömungen mit Durchsätzen von 2700 L/(m²h) mit 
einem Druckverlust von < 1,1 bar. Das Material ändert die optischen 
Eigenschaften in Abhängigkeit von Porengröße und Geometrie.  
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4.3.5 Oberflächenfunktionalisierungen 
Der bisher entwickelte und analysierte Durchflussreaktor besteht aus einem 
hierarchisch porösen, SiO2-reichen Porensystem. Zur Anwendung des 
Durchflussreaktors im Bereich der Sensorik und Katalyse muss das 
Trägermaterial funktionalisiert werden. Die Behauptung wird aufgestellt, 
dass die Multikapillaren unter Berücksichtigung der Porengeometrie mit 
Substanzen über den Sol-Gel-Ansatz, Nassimprägnierung sowie Layer-by-
Layer-Verfahren homogen, über das gesamte Material funktionalisiert 
werden können. Als Modellbeschichtungen wurden TiO2- (Anwendung: 
photokatalytische Reinigung von Trinkwasser), Au- (Anwendung: KatalyseT) 
und HPTS-Beschichtung (Anwendung: Bestimmung des pH-Wert zwischen 
5 - 7 im wässrigen Medium, s. Tab. 16) ausgewählt.  
TiO2-Beschichtung 
Für die Anwendung der Materialien für photokatalytischen Abbau von 
Schadstoffen im wässrigen bzw. gasförmigen Milieu, kann das Material über 
den Sol-Gel-Ansatz mit TiO2 beschichtet werden. Im Vergleich zur SiO2-
Beschichtung ist die Zielstellung hierbei nicht die Erzeugung einer dichten 
Schicht auf der Oberfläche, sondern eine möglichst gleichmäßige TiO2-
Schicht im gesamten Material ohne merkliche Porenverkleinerung.  
Die mit Lösungsmittel gefüllten, porösen Stäbe aus Glas 70 wurden in ein 
TiO2-reiches Sol eingetaucht und die Haltezeit variiert. Die getrockneten 
Proben wurden mittels REM im Querschnitt analysiert. In Abb. 90 A bis D ist 
exemplarisch eine beschichtete Probe (Eintauchzeit 120 min) in unter-
schiedlichen Vergrößerungsstufen dargestellt. 
                                              
T Hydrierung von p-Nitrophenol, Testreaktion für Au-Trägerkatalysatoren. 
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Abb. 90: REM-Aufnahmen von mit TiO2 beschichtetem porösem Glas 70 
(Eintauchzeit = 120 min), A bis D zeigen die gleiche Probe bei unterschiedlichen 
Vergrößerungen. 
Die Übersichtsaufnahme zeigt einen Stab mit einem dunkel erscheinenden 
Randbereich. Unter Vergrößerung sind keine Kristalle, inhomogene 
Schichten oder verkleinerte Poren erkennbar. Die Textur des dunklen 
Randbereichs unterscheidet sich nicht von dem hellen Kern. Die Dicke des 
Randbereichs ist von der Eintauchzeit abhängig. Mit zunehmender 
Eintauchzeit nimmt die Randdicke zu (Abb. 91). Nach 30 min beträgt die 
Dicke des dunklen Saumes ca. 100 ђm, nach 120 min ca. 190 ђm. 
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Abb. 91: REM-Analyse der mit TiO2 beschichtete Querschnittsproben (Q) in 
Abhängigkeit von der Eintauchzeit (t (AQ)= 30 min, t (BQ) = 60 min, 
t(CQ) = 120 min, t(DQ) = 240 min).  
Die Anreicherung des Randbereichs mit TiO2 konnte mittels EDX 
nachgewiesen werden (Abb. 92). 
 
Abb. 92: EDX Analyse der Probe CQ aus Abb. 91 mit einer Eintauchzeit von 120 
min (grau: REM-Aufnahme, türkis: Ti-Mapping, blau: Si-Mapping, pink: O-Map-
ping). 
Die Ausbeute im BSE-Detektor an Rückstrahlelektronen ist hierbei von der 
Ordnungszahl des Elementes abhängig. Si besitzt eine Ordnungszahl von 14, 
Ti eine Ordnungszahl von 22. Je höher die Ordnungszahl ist, desto größer ist 
die Elektronenausbeute und desto dunkler erscheint der Bereich. Der 
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dunkle Bereich wird vermessen um die Eindringtiefe des TiO2 zu 
quantifizieren (Abb. 93). 
 
 
Abb. 93: Änderung der TiO2-Eindringtiefe in Abhängigkeit von der Anzahl der 
Beschichtungen (Haltezeit: 1 min (A)) und von der Haltezeit (einmalige 
Beschichtung (B)) unter Verwendung von porösen Glasstäben. Gelb markiert 
wurde die Dicke der inhomogenen Oberflächenschicht der unbeschichteten 
Proben. 
Ergebnisse und Diskussion   199 
In Abb. 93 A dargestellt ist die Änderung der Eindringtiefe in Abhängigkeit 
von der Beschichtungsanzahl. Die mit Lösungsmittel gefüllten Proben 
wurden in das TiO2-Sol eingetaucht, eine Minute gehalten, mit konstanter 
Geschwindigkeit aus der Lösung gezogen und getrocknet. Je häufiger die 
Beschichtung wiederholt wurde, desto stärker neigten die Schichten zur 
Rissbildung. Alle Proben zeigen im REM eine TiO2-reiche poröse Schicht von 
ca. 2,5 ђm. Eine dichte TiO2-Schicht an der Oberfläche bzw. Inhomogenität 
oder Kristalle wurden nicht nachgewiesen. Mit erhöhter Haltezeit nimmt 
die Schichtdicke zu (Abb. 93 B).  
Je dicker die Schicht an der Oberfläche ist, desto größer werden die 
Zugspannungen. Diese resultieren durch das Verdampfen des 
Lösungsmittels sowie die Kontraktion des Gel-Films. Durch die zunehmende 
Vernetzung verliert das Gel an Duktilität, wodurch der Abbau der 
Zugspannung durch Relaxation verhindert wird. Durch 
Mehrfachbeschichtung (inkl. Heizschritt zur Verflüchtigung des 
Lösungsmittels) können dickere Schichten erhalten werden. An TiO2-
Schichten auf Borofloatglas wurde eine kritische Schichtdicke von 
ca. 750 nm nachgewiesen 295,296. Innerhalb von der Eintauchzeit und 
Haltezeit dringt das Sol in die Poren ein (hier ca. 2,5 ђm). Das Glas 70 mit 
einer Porengröße von ca. 100 nm wurde bei einer Haltezeit von 250 min bis 
zu einer Tiefe von ca. 220 ђm beschichtet. Eine deutliche 
Porenverkleinerung wurde in beiden Fällen nicht beobachtet. TiO2-
Precursor dringt ohne die Poren zu verschließen in das Porensystem und 
von dort während der nachfolgenden Wärmebehandlung in den Feststoff 
ein.  
Au-Beschichtung der Kapillarbündel  
Abb. 94 zeigt die Rasterelektronenaufnahmen eines porösen mit Au 
beschichteten Glasstabs. 
Der Stab weist inhomogene, dichtere Bereiche auf. Die EDX-Analysen des 
Stabes zeigen keine deutlichen Unterschiede im Goldgehalt zwischen 
inhomogenem und homogenem Bereich. Die gemessenen Differenzen 
liegen im Bereich der Fehlertoleranz. Demnach ist die Inhomogenität nicht 
auf die Au-Beschichtung, sondern auf die Präparation des porösen Glases 
zurückzuführen. Ein deutlicher Unterschied zwischen dem Au-Gehalt am 
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Rand oder im Zentrum des Stabes ließ sich nicht nachweisen. Zudem 
konnten keine einzelnen Au-Partikel abgebildet werden.  
 
Abb. 94: REM-Aufnahme eines porösen Glasrohrs (Porengröße ca. 80 nm) nach 
der Beschichtung mit Gold (A) sowie eine Vergrößerungsaufnahme (B) inkl. EDX-
Analysen der markierten Bereiche C und D (inhomogener Bereich (C, P1), 
homogener Bereich (D, P2)). 
In Abb. 95 E dargestellt ist ein in PE eingeschmolzenes, mit Gold beschich-
tetes Kapillarbündel bestehend aus 37 Einzelkapillaren.  
Die Glaskapillare zeigt nach der Beschichtung einen dunklen, blaugrauen 
Glanz. Makroskopisch sind keine inhomogenen Bereiche erkennbar. Der PE-
Rohrinnendurchmesser beträgt ca. 1570 ђm und die Kapillarwände 
ca. 40 ђm. Bezogen auf eine Gesamtlänge von ca. 3 cm kann das Reaktor-
volumen ohne Berücksichtigung des Nanometerporenvolumens zu ca. 
0,03 cm³ abgeschätzt werden ( ோܸ௘௔௞௧௢௥ ൌ ோܸ௢௛௥௟௨௠௜௡௔Ȁ௓௪௜௖௞௘௟ െ
ܸீ ௟௔௦௪¡௡ௗ௘). 
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Abb. 95: Konfokal Laserscanning Mikroskopie (LSM) an porösen (A, B) sowie mit 
Au beschichteten Proben (C, D) nach der Beschichtung mit Rhodamin. Die 
Aufnahmen zeigen den Randbereich (A, C) sowie den mittleren Bereich (B, D) 
des Bündels. (*) markiert die dazugehörigen Lichtmikroskopie-Aufnahme. (E) 
stellt eine in PE eingebettete, poröse und mit Gold-beschichtete Multikapillare 
dar. Aufnahmen mit 800 V (A, B) bzw. 700 (C, D) sind zur Einstellung gleicher 
Floureszensintensität notwendig. 
Um auf die homogene Beschichtung innerhalb der Kapillare zu schließen, 
wurden konfokal Laserscanning-Mikroskop (LSM) Aufnahmen angefertigt 
(Abb. 95 A - D). Hierzu wurden poröse Kapillaren (Abb. 95 A und B) und mit 
Gold beschichtete poröse Kapillaren (Abb. 95 C und D) mit Rhodamin 
beschichtet. Rhodamin hat eine höhere Affinität sich an Gold zu binden als 
an die SiO2-Oberfläche 297. Die grauen Bilder (*) zeigen lichtmikroskopische 
Aufnahmen der porösen, beschichteten Bündel. Hierbei ist die 
Lichtdurchlässigkeit der Glasbündel im sichtbaren Bereich durch die 
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Goldbeschichtung verringert. Für die LSM-Aufnahmen wurden die 
emittierte Fluoreszenzstrahlung bei ʄ = 552 nm gemessen. Die Au-
beschichteten Probe wurde mit einer 100 V geringeren Spannung 
aufgenommen als die Proben ohne Au-Beschichtung. Dies entspricht einer 
dreifach höheren Konzentration an Rhodamin an der Oberfläche. Die 
Proben zeigen eine vergleichbare, homogene Intensitätsverteilung von der 
Mitte bis zum Rand. Dies spricht für eine gleichmäßige Porosität, homogene 
Gold- sowie Rhodamin-Beschichtung.  
Erste Studien zur katalytischen Aktivität zeigen, dass der Abbau von p-
Nitrophenol möglich ist (s. Anhang E). Jedoch sind die bisher gemessenen 
Umsätze gering (c/c0 ca. 10 %). Es wurde eine Turnover Frequency (TOF) 
von 0,2 1/h sowie eine Aktivierungsenergie des Abbaus von p-Nitrophenol 
von 55 kJ/mol bestimmt. Die Ergebnisse können dem Anhang E entnommen 
werden. 
 
Beschichtung der Multikapillaren mit Layer-by-Layer-Technik am Beispiel 
eines fluoreszenzsensitiven Farbstoffs zur Detektion des pH-Werts in 
wässrigen Lösungen.  
Unter Anwendung der Layer-by-Layer-Technik können fluoreszenzsensitive 
Farbstoffe an die Glasoberfläche gebunden werden. Als Beispiel für einen 
pH-Wert abhängigen, fluoreszenzsensitiven Farbstoff wurde HPTS (Abb. 27) 
an die Oberfläche angebunden. Abb. 96 zeigt mit PSS/PEI/HPTS 
beschichtete Membranen während der Absorptions- (oben) und 
Fluoreszenzmessung (unten).  
Ein Fluoreszenzmaximum tritt bei ca. 515 nm auf. Das Diagramm in Abb. 97 
B zeigt die Änderung des Maximums in Abhängigkeit vom pH-Wert. Hierbei 
wird eine lineare Abhängigkeit zwischen pH: 5 und 7 beobachtet. Die 
quadratische Standardabweichung beträgt 0,997. Die Messung zeigt eine 
hohe Messempfindlichkeit. Das System ist reversibel und eignet sich bei 
regelmäßiger Kalibrierung zur Detektion des pH-Werts zwischen 5 – 7.  
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Abb. 96: Änderung des Farbeindrucks der beschichteten Membranen in 
Abhängigkeit vom pH-Wert und der Messtechnik (oben: Absorptionmessung, 
unten: Fluoreszenzmessung). 
Während der Absorptionsmessung zeigen die Membranen einen gelblichen 
Farbeindruck. Dieser ist von dem pH-Wert abhängig.  
Das nachfolgende Diagramm zeigt die Änderung der Fluoreszenz-Intensität 
in Abhängigkeit von der Wellenlänge (Abb. 97 A).  
 
Abb. 97: Änderung der Fluoreszenzintensität in Abhängigkeit von der 
Wellenlänge und pH-Wert (A), Darstellung des linearen Abhängigkeitsbereichs 
der Fluoreszenzintensität vom pH-Wert (B). 
Dieses System wurde nachfolgend auf die porösen Kapillaren, welche einen 
geringen Druckverlust und hohe Strömungsgeschwindigkeiten ermöglicht, 
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übertragen. Die Homogenität und die Qualität der Beschichtung wurden 
mittels konfokaler Laserscanning-Mikroskopie untersucht (Abb. 98). 
 
Abb. 98: Lichtmikroskopische Aufnahme poröser, mit PSS/PEI/HTPS 
beschichteter Kapillarbündel (A), LSM-Aufnahme einer nicht-porösen, 
beschichteten Kapillare (B), LSM-Aufnahme einer porösen, beschichteten 
Kapillare (C). 
Abb. 98 A stellt eine lichtmikroskopische Aufnahme des porösen und 
beschichteten Glasbündels dar. Abb. 98 B und C zeigen die LSM-Aufnahmen 
der beschichteten Proben. Die Aufnahmen stellen eine 3D-Abbildung dar, 
welche aus 2D-Aufnahmen unterschiedlicher z-Ebenen erzeugt wurde. Die 
nicht-poröse, mit PSS/PEI/HPTS beschichtete Multikapillare (Ic) zeigt eine 
geringere Intensität als die poröse beschichtete Multikapillare. Lediglich in 
Randbereichen treten signifikante Fluoreszenzintensitäten auf. Die LSM-
Aufnahme der porösen Kapillare mit PSS/PEI/HPTS Beschichtung zeigt 
gleichmäßige Fluoreszenzintensitäten über das gesamte Volumen. Die 
Beschichtung ist im gesamten Porensystem homogen. Durch die größere 
Oberfläche konnte signifikant mehr Farbstoff abgeschieden werden. Die 
Messempfindlichkeit ist deutlich größer. 
Die Beschichtungsversuche bestätigen die Annahme, dass eine homogene 
Beschichtung über das gesamte Material mit den drei gewählten 
Beschichtungsmethoden möglich ist. Es tritt keine Verstopfung der Poren 
auf. Die gute Zugänglichkeit zwischen Kanal- / Luftporen und 
Nanometerporen bleibt bestehen. Damit ist die Funktionalität der 
Durchflussreaktoren in den angestrebten Anwendungsbereichen gewährt. 
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 Weitere Möglichkeiten zur Herstellung von anisotropen Kanal- und 4.4
Luftporen 
Anisotrope Luft- und Kanalporen sind auch über andere Formgebungs-
verfahren erzeugbar. Aufbauend auf den bisherigen Erkenntnissen wird die 
Untersuchung, ob ein hierarchisches Porensystem mit anisotropen 
Strukturen durch die Kombination des sLS-Prozesses, der Schwammreplika-
Technik und des Webverfahrens mit dem CPG-Herstellungsprozess 
realisierbar ist. Zudem wird die Hypothese aufgestellt, dass über das 
Schablonendruckverfahren nanoporöse Substratoberflächen für den sLS-
Prozess erzeugbar sind. 
4.4.1 Selektives Lasersintern von porösen Glaspulvern 
Bei der Herstellung von 3D-Formkörpern unter Anwendung des sLS-
Prozesses wird als Ausgangsmaterial ein Glaspulver eingesetzt. Durch 
Laserbestrahlung wird die Viskosität des Glases herabsetzt. In Abhängigkeit 
vom Energieeintrag können die Partikel miteinander versintern (Ausbildung 
von Sinterhälsen) oder verschmelzen. Um mögliche Veränderungen in der 
Glaszusammensetzung zu vermeiden wird die Partikelversinterung 
angestrebt. Das sLS-Verfahren wurde mit einem CO2-Laser (ʄ = 10,6 ђm) 
und mit einem YAG-Laser (1064 nm) durchgeführt. 
sLS-Prozess mit dem CO2-Laser 
Die Güte und Genauigkeit der über selektive Lasersintern hergestellten 
Bauteile ist abhängig von: 
 Partikelgröße, -verteilung, und -dichte im Pulverbett 
 Laserparameter (Energiedichte in der Fokusebene, Schreibgeschwin-
digkeit, Linienabstand) 
 Wechselwirkungsbereich zwischen Pulver und Laser 
Für die Laserversuche mit dem CO2-Laser (ʄ= 10,6 ђm) wurden drei 
verschiedene Partikelfraktionen des Glases 60 hergestellt (Abb. 99).  
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Abb. 99: Partikelgrößenverteilung der Siebfraktionen: < 32 ђm (A), < 63 ђm (B) 
und 32 – 63 ђm (C). 
Während die Fraktionen < 32 und < 63 ђm eine unterschiedliche Verteilung 
aufweisen, sind die Unterschiede zwischen < 63 und 32 – 63 ђm minimal. 
Alle Fraktionen zeigen einen geringen Partikelanteil größerer Durchmesser 
als die maximale Siebfraktion. Der Glasbruch zeigt eine Vielzahl an 
Geometrien z. B. eckige, kompakte sowie längliche Partikel. Der kleinere 
Durchmesser der „länglichen“ Partikel liegt unterhalb der Maschengröße 
des Siebes, die Längsachse ist jedoch deutlich größer. Während der Siebung 
gelangen diese durch die Siebmaschen, wodurch auch größere Partikel in 
den Fraktionen enthalten sind. Zudem zeigen alle Fraktionen einen 
deutlichen Partikelanteil im Bereich zwischen 10 und 1 ђm. Je kleiner die 
Partikel werden, desto größer ist die Wahrscheinlichkeit der Agglomerat-
Bildung. Während des Siebens werden diese nicht voneinander getrennt. 
Dadurch zeigt auch die Fraktion 32 – 63 ђm einen deutlichen Anteil an 
Partikeln < 32 ђm. Alle drei Fraktionen weisen neben dem Hauptmaximum 
ein bis zwei ausgeprägte Schultern auf. Im Falle der Fraktion 32 - 63 ђm und 
< 63 ђm liegt die Schulter im Bereich des Maximums der Fraktion < 32 ђm. 
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Die „ähnlichen“ Partikelgrößen resultieren aus der Präparation. Alle 
Fraktionen wurden bei gleichen Bedingungen gemahlen. Damit werden die 
ähnlich erhaltenden Partikelgrößenverteilung erklärt. 
Die Ergebnisse der Betrachtung der Partikelgrößenverteilung sind in der 
nachfolgenden Tab. 36 zusammengefasst. Die Spanne wurde nach Gl. (48) 
berechnet. 









< 32 30 12 2 2,3 
< 63 58 25 4 2,2 
32 - 63 58 24 3 2,3 
    
Alle Partikelfraktionen zeigen eine Spanne um die 2,2. Die Spanne impliziert 
eine breite Partikelverteilung, bedingt durch den hohen Anteil der Fraktion 
< 10 ђm. Der mittlere Partikeldurchmesser liegt bei der Fraktion < 63 und 
63 – 32 ђm um die 25 ђm, bei der Fraktion < 32 ђm um die 12 ђm. Eine 
breite Spanne ermöglicht eine höhere Schüttdichte des Pulverbetts und 
damit einen erhöhten Anteil an Kontaktflächen zwischen den Glaspartikeln 
sowie einen verringerten Luftanteil in der Schüttung. Zudem beeinflusst die 
Partikelgröße die minimal mögliche Schichtdicke sowie die horizontale 
Auflösung. Allgemein gilt, je kleiner die Partikelgröße desto kleinere 
Schichtdicken und höhere laterale Auflösungen sind realisierbar. Durch 
kleinere Partikel nimmt die Anzahl an nötigen Körnern (bei gleicher 
Glasmasse) sowie Grenzflächen zu. Die Auswirkung der Kornfraktionen 
unter Berücksichtigung der Prozessparameter wird nachfolgend betrachtet. 
Die Abb. 100 und Abb. 101 zeigen Lichtmikroskopieaufnahmen der einfach 
Laser-gesinterten Glasschichten der Fraktion < 32 ђm unter Variation der 
Leistung und Lasergeschwindigkeit. 
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Abb. 100: Lichtmikroskopische Aufnahmen (A) einfach versinterter Partikel-
schichten in Abhängigkeit von der Laserleistung zwischen 10 – 40 % (relativ zur 
Maximalleistung von 30 kHz) und der Vorschubgeschwindigkeit (50 – 300 
mm/s). Vergrößerungsaufnamen (B – D) der Proben A: v =150 mm/s; Prel= 10%, 
B: v=100 mm/s; Prel= 20% und C: v=50 mm/s; Prel= 30%. Rot und blau markierte 
Bereiche mit unterschiedlicher Qualität der Versinterung (siehe Text). 
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Abb. 101: Lichtmikroskopische Aufnahmen einfach versinterter 
Partikelschichten in Abhängigkeit von der Laserleistung zwischen 50 – 100 % 
(relativ zur Maximalleistung von 30 kHz) und der Vorschubgeschwindigkeit des 
Lasers. Die in den Bildern erkennbaren Tropfen bzw. Partikel sind größer als die 
ursprünglichen Primärpartikel. 
Insgesamt werden drei Sinterbereiche beobachtet. Der erste Bereich tritt 
bei geringen Lasergeschwindigkeiten und hohen Leistungen auf. Die Bildung 
von Rissen, zusammengeschmolzenen Partikelbereichen (Tropfenbildung) 
sowie die Ausprägung von Hohlräumen werden nachgewiesen (vgl. roter 
Bereich Abb. 100 und Abb. 101). Die Membranen sind mechanisch stabil. 
 
Der zweite Sinterbereich wird bei „mittleren“ Leistungen und / oder 
höheren Geschwindigkeiten beobachtet. Die Membran ist gleichmäßiger, 
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die Partikel zeigen deutlich ausgeprägte Sinterhälse (vgl. Abb. 100 C). Die 
ursprüngliche Partikelgeometrie ist noch erkennbar. Die oben genannten 
Defekte treten nicht auf. Die Membranen sind ebenfalls mechanisch stabil. 
Die Partikel im Bereich drei besitzen nur wenige ausgeprägte Sinterhälse 
(vgl. Abb. 100 B). Die Ränder sind zum Teil ausgefranst, die Membranen 
fragil. Leichte mechanische Beanspruchungen führen zum Bruch. Dieser 
Bereich tritt vor allem bei höheren Geschwindigkeiten und / oder 
geringeren Leistungen auf. Die Bestimmung der Membrandicke wurde am 
Lichtmikroskop durchgeführt. Abb. 102 zeigt den Einfluss der Laserleistung 
und Geschwindigkeit auf die Membrandicke unter Berücksichtigung der 
Partikelfraktion.  
 
Abb. 102: Änderung der Membrandicke in Abhängigkeit von Partikelfraktion 
sowie Laserleistung und Geschwindigkeit. 
Die Abb. 102 wurde je nach Laserleistung in vier farblich unterschiedliche 
Bereiche markiert. Innerhalb eines Bereiches nimmt die 
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Lasergeschwindigkeit zu und die Membrandicke ab. Diese Beobachtung 
korreliert mit den Ergebnissen von Liu et al. und Goodridge et al. 219,221 . Die 
Membrandicken liegen im Bereich von 50 bis 400 ђm. Bei gleicher 
Geschwindigkeit nimmt die Membrandicke mit steigender Laserleistung zu. 
Im Bereich von 4,95 und 6,61 W gilt:  
x die Membrandicke der Partikelfraktion < 32 ђm ist am geringsten und 
x die Membrandicken der Partikelfraktion < 63 ђm und 32 – 63 ђm sind 
gleich. 
Die Membrandicke, welche mit einer Leistung ш 8,27 W hergestellt wurden, 
ist von der Partikelfraktion abhängig (d (32 – 63 ђm), < d (32 ђm), 
< d (63 ђm)). Abb. 103 zeigt die Änderung der Schichtqualität in 
Abhängigkeit von der Laserleistung und dem Linienabstand.  
 
Abb. 103: Lichtmikroskopische Aufnahmen zum Einfluss des Linienabstands auf 
die Schichtqualität und -stabilität. Grün markiert sind mechanisch stabile 
Proben. 
Grün markiert wurden die mechanisch stabilen Membranen. Die 
Membranqualität zeigt eine deutliche Abhängigkeit vom Linienabstand. 
212    Ergebnisse und Diskussion 
  
Allgemein gilt, mit zunehmendem Linienabstand nimmt die Stabilität der 
Membranen ab. Innerhalb der gewählten Parameter führen Linienabstände 
ш 100 ђm zu geringen Überlagerungszonen wodurch das Material instabil 
wird 219. Der Bereich der aufgeschmolzenen Zone liegt hier im Bereich des 
Laserspots, eine Überlappung der sLS-Linien findet nicht ausreichend statt. 
Zu Herstellung eines mehrschichtigen Monolithen ist eine Überlagerung der 
Schmelztiefen anzustreben um die Oberflächen aufzuschmelzen und zu 
verbinden 233 (s. Abb. 104 und Abb. 105).  
 
Abb. 104: Schematische Änderung der Schichtdicke und Partikeldichte in 
Abhängigkeit von der sLS-Zyklenanzahl (Schichten in z-Richtung). 
  
Ergebnisse und Diskussion   213 
Abb. 105 zeigt einen mehrschichtigen Monolithen im Querschnitt.  
 
Abb. 105: Lichtmikroskopische Querschnittsaufnahme eines lasergesinterten 
Monoliths aufgebaut aus acht Schichten mit einer Gesamtdicke von 1,5 cm. 
Dieser ist aus acht Schichten aufgebaut und hat eine Gesamthöhe von 
1,5 cm. Eine Schicht ist ca. 180 – 200 ђm dick. Die Schichten sind gut 
miteinander verschmolzen. Mehrfach aufgeschmolzene Schichten 
erscheinen im Bild dunkler. Die Schmelzzonen überlappen zu ca. 25 – 50 %. 
Es treten keine größeren Blasen bzw. Risse auf. 
Bei der manuellen Herstellung erwies sich die Einstellung einer gleich-
mäßigen Pulverschicht als Herausforderung (s. Abb. 106). Aufgrund nicht 
versinterter Pulverschichten (Pulverschichtdicke ш Schmelztiefe) zeigen 
einige Monolithe eine Delaminierung. Während der Behandlung mit 
Druckluft zur Entfernung loser Partikel zerbrechen einzelne Monolithe. Ab 
Monolithdicken > 400 ђm werden stabile Bauelemente erhalten. 
Die Untersuchungen zeigen, dass die Pulverpartikelgröße die Schichtdicke 
und Schichtporosität beeinflusst. Größere Partikelgrößen führen zu höheren 
Schichtdicken. Aufgrund ähnlicher Partikelspannen ist keine Aussage über 
die Verbesserung der Schichtstabilität bzw. -porosität durch Erzeugung 
eines dichteren Pulverbettes möglich 219. Die von Goodridge et al. und Spath 
und Seitz 221,236 postulierte geringere mechanische Stabilität durch kleinere 
Partikelfraktionen, in unserem Fall < 32 ђm, wurde nicht beobachtet. Zur 
214    Ergebnisse und Diskussion 
  
Verringerung der beobachteten Delaminierung sollte ein einheitlicher 
Pulverauftragung und eine dichte Pulverschüttdichte realisiert werden. Eine 
Verdichtung des Pulverbettes könnte durch isostatisches Pressen, Zusätze 
im Pulverbett (Modifikation der Pulveroberfläche) bzw. den Einsatz einer 
bimodalen bis tetramodalen Partikelfraktion (z. B. Raumerfüllung 95,1 % 
durch d1 = 1 ђm, d2 = 7 ђm, d3 = 38 ђm und d4 = 316 ђm, Annahme ideale 
Kugeln) erreicht werden 218,298,299. Durch Kontrolle der Schmelztiefe und des 
Überlappungsbereichs kann die mechanische Stabilität der Monolithe 
verbessert und einer Delaminierung entgegen gewirkt werden. 
 
Abb. 106: Lasergesinterte Glas 60 Monolithe bestehend aus mehreren 
Laserschichten. 
Die Schichtdicke ist von der Schmelztiefe und damit von der Energiedichte 
und dem Energieeintrag ins Material abhängig. Der Energieanteil der 
Laserstrahlung, welcher in dem Glaspulver absorbiert wird, ist von der 
Lasergeschwindigkeit (ݒሻ, dem Linienabstand (݀௅௜௡௜௘) und der Laserleistung 
(ܲ) abhängig. Er wird durch die Andrew-Zahl (ܣ௭) beschrieben, die ein Maß 
für die Energiedichte des Lasers in der Fokusebene ist (Gl. (14)). Abb. 107 
zeigt die in Abb. 102 darstellten Werte in Abhängigkeit von der ܣ௭. 
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Abb. 107: Änderung der Membrandicke in Abhängigkeit von der Andrew-Zahl 
(AZ) inkl. Ausgleichsgraden zur Orientierung. 
Mit steigender ܣ௭ nimmt die Membrandicke tendenziell zu. Die Änderung 
der Membrandicke in Abhängigkeit von der Partikelfraktion folgt dem oben 
genannten Verlauf. Aufgrund der breiten Messwertstreuung erfolgt keine 
mathematische Anpassung der Werte.  
Je größer die Andrew-Zahl ist, desto größer ist die Energiedichte am Ort des 
Laserfokus. Diese Zahl beschreibt jedoch nicht den Energieeintrag ins 
Material, der von vielen weiteren Faktoren abhängig ist, z. B.: 
1. Optische Eigenschaften (Absorption, Reflexion, Transmission). 
2. Ausdehnungskoeffizient, Wärmeleitung, Wärmekapazität des 
Materials  
3. Rheologischen Eigenschaften wie: Viskositätsverhalten, Oberflächen-
spannung 
4. Pulverbett (Partikelgröße, Verteilung, Luftanteil / Schüttdichte, Ober-
fläche (rau, glatt), Restfeuchtigkeit und Pulverbetttemperatur) 
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Zudem führen nicht-versinterte Partikelrückstände zu scheinbar größeren 
Dicken. Nach aktueller Einschätzung resultiert die Streuung der Messwerte 
insbesondere aus Variationen im nicht verdichteten Pulverbett (ggf. 
Variation der Pulverbetthöhe sowie des Luftanteils) bzw. aus 
Partikelrückständen. Dennoch kann die Energiedichte zur Charakterisierung 
der drei Sinterbereiche sowie zur Definition des Prozessfensters 
herangezogen werden. Durch eine Energiedichte ч 1 J/mm² werden 
unvollständig versinterte Bereiche erhalten. Diese sind fragil und 
bröselig 233. Diese Energiedichte ermöglicht keine ausreichende 
Überlagerung der Schmelzzone zwischen zwei Schichten in z-Richtung. Die 
Schichten rollen auf bzw. blättern ab 223. Energiedichten ш 8 J/mm² führen 
zur Koagulation der geschmolzenen Partikelbereiche im Pulverbett sowie 
zur Bildung von Sphären (Tröpfchen) 219. Durch die hohen Energiedichten 
entstehen große Temperaturgradienten im Material, die zur Rissbildung 
führen 217. Die ideale Energiedichte liegt im Bereich zwischen 1 – 8 J/mm² 
und definiert unser Prozessfenster. Damit homogene, mechanisch stabile 
Schichten gebildet.  
Innerhalb des untersuchten Prozessfensters wurde folgender Parametersatz 
zur Herstellung von Monolithen ausgewählt: 
Parametersatz: 
x Liniensteuerung 
x Partikelgröße: < 63 ђm, 32 – 63 ђm (Glas 60) 
x Laserleistung: 4,95 W 
x Linienabstand: ч 100 ђm 
x Lasergeschwindigkeit 50 mm/s 
Unter Verwendung der sLS-Technologie sind beliebige Hohlraumgeometrien 
(Luft- bzw. Kanalporen) herstellbar. Abb. 108 zeigt einen komplex 
aufgebauten sLS-Monolith mit sphärischen und rechteckigen Hohlräumen. 
Die minimale Lochgröße liegt bei ca. 100 ђm. Die Schichthöhe des 
Monolithen betrug ca. 5 mm.  
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Abb. 108: Fotographie inkl. mikroskopischer Aufnahmen eines lasergesinterten 
Monolithen mit runden Löchern (Durchmesser um die 270 ђm), quadratischen 
Fenstern im mm-Maßstab und Stegbreiten ш 400 ђm. 
Nachfolgende Untersuchungen dienen der Herstellung nanoporöser sLS-
Monolithe. Dazu wurden Monolithe mit einer Geometrie von 2 x 2 cm mit 
18 x 18 Löchern (] = 0,5 mm) hergestellt. Diese wurden entmischt und 
sauer sowie basisch extrahiert. Die nachfolgende REM-Abbildung (Abb. 109) 
zeigt einen extrahierten Monolithen. 
Während der Extraktion löste sich der Monolith vom Glassubstrat (Abb. 109 
A) ab. Die losen Partikel wurden während des Waschprozesses entfernt.  
Die REM-Aufnahme (Abb. 109 B) zeigt drei lasergeschriebene „Löcher“ in 
der Größenordnung einer Luftpore. Die Wände bestehen aus miteinander 
versinterten Partikeln. Die Sinterhälse sind deutlich ausgeprägt. Größere 
Blasen und Risse sind nicht nachweisbar. Die resultierenden Kanalporen 
werden durch die Partikelhohlräume gebildet. Abb. 109 C zeigt die frische 
Bruchkante eines Partikels. Erkennbar ist eine offene Porenstruktur im 
Nanometerbereich (Abb. 109 D). 
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Abb. 109: Darstellung eines sLS-Monoliths mit anisotropen Poren (ca. 500 ђm) 
nach der thermischen Behandlung und Extraktion; Fotographie (A), REM 
Übersichtsaufnahme (B), Bruchfläche eines Partikels (C), Nanometer-
porensystem (D). 
Die Texturdaten der wärmebehandelten, extrahierten Monolithe sind in 
Abb. 110 dargestellt.  
Mit steigender Wärmebehandlungstemperatur nimmt das adsorbierte N2-
Volumen in Makroporen zu (Abb. 110 A). Abb. 110 B bis D geben den 
Einfluss der Wärmebehandlung auf die Porengröße wieder. Während ein 
deutlicher Einfluss auf die Nanometerporengröße in Abhängigkeit von der 
Wärmebehandlungstemperatur beobachtbar ist, zeigen die Zwickel 
zwischen versinterten Partikeln (Kanalporen) keinen eindeutigen Trend. Die 
„Luftporen“ werden mit der Hg-Intrusionsmessung nicht erfasst.  
Die Texturdaten sind in der Tab. 37 zusammengefasst dargestellt und um 
die Daten eines sLS-hergestellten Monolithen aus Glas 70 ergänzt.  
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Abb. 110: Graphische Auswertung der Porenanalyse der extrahierten, laser-
gesinterten Monolithe: Stickstofftieftemperaturisotherme (A), Hg-Intrusions-
daten der für 8 h bei 560 °C getemperten sLS-Probe (B), Hg-Intrusionsdaten der 
für 8 h bei 580 °C getemperten sLS-Probe (C), Hg-Intrusionsdaten der für 8 h bei 
600 °C getemperten sLS-Probe (D). 
Tab. 37: Texturdaten der hierarchisch, porösen sLS-Monolithe mit anisotropen 















60 600 8 41 2,1 54 85 ± 35
60 580 8 48 1,7 50 89 ± 30
60 560 8 59 1,3 45 58 ± 30
70 560 8 75 1,4 21 73 ± 35
       
Mit zunehmender Wärmebehandlungstemperatur nimmt die Porengröße 
unter Verringerung der spezifischen Oberfläche (ca. 60 zu 40 cm²/g) und 
Erhöhung des spezifischen Porenvolumens auf 2,1 cm³/g, von 45 auf 54 nm 
zu. Eine eindeutige Tendenz bzgl. der Kanalporen ist nicht erkennbar. Die 
Mikrometerporen liegen im Bereich zwischen 90 - 55 ђm. Aufgrund des 
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höheren SiO2-Anteils in der Glaszusammensetzung zeigt Glas 70 bei gleicher 
Wärmebehandlung kleinere Poren (20 nm), eine größere Oberfläche 
(75 cm²/g) und ein geringeres spezifisches Porenvolumen. Nach dem sLS-
Prozess zeigen die Proben keine Entmischung. Erst durch eine gezielte 
Wärmebehandlung wird eine spinodale Entmischung im Glas induziert. Die 
erhaltenen Porengrößen sind vergleichbar mit den, nicht über sLS-Prozess 
hergestellten, porösen Gläser 66. Demnach erfolgt bei den gewählten sLS-
Parametern keine Änderung der Glaszusammensetzung bei der 
Laserbehandlung. Damit eignet sich das selektive Lasersinter-Verfahren zur 
Herstellung von dreidimensionalen porösen Gläsern mit anisotropen Poren 
im ђm- bis mm-Maßstab und Nanometerporen im Bereich zwischen 
2 - 500 nm. Die Porengrößen sind unabhängig voneinander einstellbar. In 
über den sLS-Prozess hergestellten Monolithen treten drei Porentypen auf:  
a) Nanometerporen (Poren in der Glaswand/ Herstellungsprozess 
poröser Gläser) 
 2 – 500 nm / isotrope Verteilung 
b) Kanalporen (interpartikuläre Porenvolumen / Partikelhohlräume / 
sLS-Prozess)  
 < 100 ђm / isotrope Verteilung  
c) Luftporen („Löcher“ / „Aussparungen“ / sLS-Prozess) 
 > 100 ђm / optional isotrope bzw. anisotrope Verteilung 
Mit dem Ziel kleinere Luftporen herzustellen, wurden Versuche am YAG-
Laser durchgeführt. Die Ergebnisse sind im Anhang F.2 dargestellt. Nach 
dem sLS-Prozess konnten mechanisch stabile Monolithe hergestellt werden. 
Im Vergleich zu den CO2-sLS-Versuchen ist das Prozessfenster für den YAG-
Laser deutlich kleiner. Es konnten Luftporen ш 100 ђm erzeugt werden. 
Durch Wärmebehandlung und Extraktion sind Nanometerporen im Glas 
erhaltbar. Jedoch zerfallen die Monolithe bei den gewählten 
Extraktionsbedingungen. Der Membranzerfall resultiert aus Spannungen im 
Material und / oder unterschiedlichem Quell- und Schrumpfverhalten. 
Ursachen können lokale thermische Spannungen (induziert durch den sLS-
Prozess), Zusammensetzungsänderungen sowie eine ungleichmäßige 
Extraktion, bedingt z. B. durch Geometrieeffekte (Monolithe mit 
unterschiedlichen Löchern und einem Deckglas), sein. Durch Anpassung der 
Extraktionsparameter z. B. Anwendung der überkritischen Trocknung ist es 
denkbar, dass dennoch stabile poröse Monolithe erhalten werden. 
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Nachfolgend (Tab. 38) sind noch einmal die ermittelten besten Parameter 
zur Herstellung der 3D-Monolithen mittels sLS-Prozess unter Einsatz eines 
CO2- und YAG-Laser zusammengefasst. 
Tab. 38: Parameter zur Herstellung von Glasmonolithen mittels sLS-Prozess. 







CO2 0,1 4,95 50 
<63 
(d50 = 27 ђm) 
60 
70 
YAG 0,03 1,65 30 32 – 63 (d50 = 25 ђm) 5-Fe60 
 
4.4.2 Herstellung von strukturierten, porösen Substraten mittels 
Schablonendruck für das sLS-Verfahren. 
Um eine Ablösung der sLS-Monolithe vom Substrat zu verhindern sollte die 
erste Lage des porösen Glases fest mit dem Substrat verbunden sein. Eine 
einfache Möglichkeit Substrate für den sLS-Prozess herzustellen bietet das 
Schablonendruck-Verfahren. Während der Masterarbeit von Frau Anne 
Ziegler wurde das Schablonendruck-Verfahren zur Herstellung von porösen 
Oberflächen angewendet 300. Die zielführenden Ergebnisse werden kurz 
zusammengefasst dargestellt. Die Herstellung der porösen Oberfläche 
erfolgt über ein fünfstufiges Verfahren (Abb. 111).  
Ausgehend von dem Glas 60 und 70 wird Glasgranulat (< 14 ђm) hergestellt, 
welches nachfolgend getempert und extrahiert wird. Das poröse 
Glasgranulat wird zur Herstellung einer Druckpaste verwendet. Der Auftrag 
der Paste erfolgt mittels Schablonendruck. Über eine nachträgliche 
Wärmebehandlung wird das Glasgranulat auf der Oberfläche fixiert.  
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Abb. 111: Schematische Darstellung zur der Herstellung von strukturierten, 
nanoporösen Oberflächen unter Verwendung des Schablonendrucks300. 
Frau Ziegler wies nach, dass das Druckbild umso homogener wird, je kleiner 
die Partikelfraktion (Granulat) ist. Die beste Paste wurde mit Partikeln 
< 14 ђm hergestellt. Die Druckpaste setzt sich aus Carboxymethylcellulose 
(CMC), Wasser und Glaspulver zusammen. Der Kontaktwinkel der Paste lag 
je nach Zusammensetzung zwischen 60° und 73°. Hierbei nahm der Kontakt-
winkel mit zunehmendem Wassergehalt (86 – 94 Gew.-%) ab. Das Fließ-
verhalten der Paste (Änderung des Tropfendurchmessers nach dem 
Tropfenabsatz bis zur Trocknung) war überwiegend von dem Glasgehalt der 
Paste (Variation von 2 bis 10 Gew.%) abhängig. Mit steigendem 
Partikelgehalt nahm die Verbreiterung des Druckbildes zu. 
Durch Verwendung einer Druckpaste bestehend aus einem Partikelanteil 
von 10 Gew.%, 4 Gew.% CMC und 86 Gew.-% Wasser wurde eine 
gleichmäßige Benetzung, Tropfenform und ein geringes Fließverhalten nach 
Auftragung beobachtet. Die beschriebene Paste besitzt einen Kontaktwinkel 
Ergebnisse und Diskussion   223 
zu Kieselglas von ca. 64° und zeigt nach der Trocknung eine 
Durchmesserverbreiterung von ̱8 % (Abb. 112). 
 
Abb. 112: Kontaktwinkel und Durchmesser der Paste auf Kieselglas vor (links) 
und nach der Trocknung (rechts) 300. 
Durch Auftragung eines 1 mL Tropfens wird ein „Halbkreis“ mit einem 
Durchmesser von 1,3 mm und einer Schichthöhe von ca. 0,5 mm erhalten. 
Geringere Glasgehalte führen zu kleineren und inhomogeneren 
Schichthöhen. Das Fließverhalten der Pasten ist in Abb. 113 dargestellt. 
Da bei allen Pasten die gleiche Glasmasse abgewogen wurde, weist die 
Paste mit porösen Partikeln eine größere Partikelanzahl auf. Diese erzeugen 
bei der Scherbelastung eine größere innere Reibung und erhöhen die 
Zähigkeit der Paste. Alle mit CMC hergestellten Pasten folgen dem in 
Abb. 113 dargestellten Viskositätsverlauf. Mit steigender Scherrate sinkt die 
Viskosität. Das strukturviskose Verhalten ist für Druckpasten von Vorteil. 
Durch die Belastung der Druckpaste während des Prozesses wird die Paste 
flüssiger und ermöglicht eine gleichmäßige Beschichtung des Substrats. 
Wird die Belastung verringert, steigt die Viskosität an, wodurch die 
gedruckte Form erhalten bleibt. Die Belastung wird durch die Rakelkraft 
(ܨோ ), die Rakelgeschwindigkeit ( ݒோ ) die Rakelhärte (ܴு ) und dem 
Schablonenabstand (ܵ௔ ) beeinflusst. Für die oben beschriebene Paste 
wurden mit den nachfolgenden Parametern die höchste Kantenschärfe und 
eine räumliche Auflösung von 0,15 mm erzielt:  
ܨோ: 20 N,  ݒோ: 15 mm/s,   ܴு: 90 Shore,   ܵ௔: 0 mm. 
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Abb. 113: Änderung der Pasten-Viskosität in Abhängigkeit von der Scherrate. 
Dargestellt ist der Unterschied zwischen einer Paste aus porösen (rot) und einer 
aus nicht-porösen (blau) Partikeln. 
Die Abb. 114 zeigt die am Computer entworfene Schablone und das 
Druckbild auf Kieselglas vor der Wärmebehandlung. Geometrien, die 90° zu 
der Rakelrichtung orientiert sind, zeigen eine bessere Kantenschärfe. 
 
Abb. 114: Darstellung des Druckbildes (erstelltes Modell zur Herstellung der 
Kaptonschablone (A), reales Druckbild auf Kieselglas (B) [ࡲࡾ: 20 N, ࢜ࡾ: 15 mm/s, 
ࡾࡴ: 90 Shore, ࡿࢇ: 0 mm, Æ Rakelrichtung]). 
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Abb. 115 zeigt Vergrößerungsaufnahmen des Druckbildes. Kreiselemente 
mit einem Durchmesser von ш 0,5 mm, Kreisbögen mit Linienstärken von 
ш 0,25 und Linien ш 0,13 mm sind gut druckbar. Die Auflösung gerader 
Elemente liegt bei ca. 0,25 mm. 
 
Abb. 115: Lichtmikroskopaufnahmen des Druckbildes (vgl. Abb. 114). 
Nach einer Wärmebehandlung bei 660 °C für 16 h wurde die Bildung von 
Sinterbrücken zwischen den Partikeln nachgewiesen. Die Druckbilder auf 
Kieselglas konnten nach der Sinterung als Einzelelemente abgetragen 
werden. Durch das Drucken der Paste auf einem Objektträgerglas U und 
anschließende Wärmebehandlung werden Sinterbrücken zwischen Partikel 
und Substrat ausgebildet. Dadurch ist es möglich, auf dem Substrat fixierte 
Schichten zu erhalten. Höhere Temperaturen sowie längere Zeiten führen 
zum Formverlust des Substrats und des Druckbildes sowie der 
Textureigenschaften der porösen Partikel. Abb. 116 und Abb. 117 zeigen 
Rasterelektronen- und Lichtmikroskopaufnahmen gedruckter und wärme-
behandelter Strukturen.  
                                              
U Menzelglas: 7 Gew.-% SiO2, 14 Gew.-% Na2O, 1 Gew.-% K2O, 7 Gew.-% CaO, 4 Gew.-% MgO, 1 Gew.-% 
Al2O3. 
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Abb. 116: Druckbild von porösem Glas auf Objektträgerglas nach einer 
Wärmebehandlung von 660 °C für 16 h (Lichtmikroskopaufnahme (A), REM-
Aufnahmen (B bis D)). 
 
Abb. 117: REM-Aufnahme des getemperten Linien-Druckbilds auf Objektträger-
glas (Übersichtsaufnahme (A), Partikeloberfläche (B), Nanometerporen im Glas 
(C)). 
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Die Anzahl der Partikel in einer Schicht reicht nicht aus um eine homogen 
bedeckte Glasoberfläche zu erhalten. In Kontakt stehende Partikel wurden 
miteinander sowie mit dem Substrat versintert. Die Oberflächen der 
Partikel sind teilweise mit einer dünnen Glasschicht bedeckt, wodurch die 
Zugänglichkeit zu den Poren verringert ist. Dennoch existieren zahlreiche 
Porenzugänge.  
Trotz Optimierungsbedarf ist das Schablonendruckverfahren zur Herstellung 
von lokal begrenzten, nanoporösen Bereichen auf Glasoberflächen 
geeignet. Aktuell sind Strukturen > 250 ђm auflösbar. Da die Einstellung der 
Poren im Glas von dem Formgebungsprozess unabhängig ist, sind 
Nanometerporen im Bereich zwischen 2 – 500 nm einstellbar.  
4.4.3 Herstellung von Schwammreplikaten mit anisotropen ђm-Poren 
Eine weitere Möglichkeit Kanal- bzw. Luftporen in einen Glasmonolithen zu 
integrieren, bietet die Replika-Technik. Für diese, aus der Keramik 
stammende Technik, kommen Polyurethanschwämme zum Einsatz sowie 
eine glashaltige Suspension.  
Für die nachfolgenden Versuche wurden fünf verschiedene Schwämme 
verwendet. Die lichtmikroskopischen Aufnahmen (Abb. 118) zeigen die 
genutzten Polymerschwämme.  
 
Abb. 118: Lichtmikroskopische Aufnahmen der Polymerschwämme mit 
Porengrößen von 350 bis 100 ђm und Stegbreiten von 50 bis 120 ђm. 
Da vom Hersteller nur mittlere Porenzahlen nPore angegeben wurden, wurde 
die durchschnittliche Porengröße dPore und Wandstärke dWand lichtmikros-
kopisch bestimmt (Abb. 118 und Tab. 39). Aus der Porenzahl nPore wurde die 
theoretische Porengröße dPore nach Gl. (49) berechnet.  
228    Ergebnisse und Diskussion 
  
Tab. 39: Kenndaten der Polymerausgangsschwämme (theoretische Porengröße 






















Regicell 80 276 120 ±   70 55 ± 35 75 27 
Schwarz 
Polinacell 
60 324 230 
± 
150 89 ± 17 60 27 
Blau 
Regicell 60 381 170 ± 100 70 ± 50 55 27 
Schwarz 
Regicell 45 431 220 ± 130 118 ± 10 45 29 
Schwarz 
Hypore 25 363 180 ±  80 51 ± 31 60 25,2 Weiß 
         
Die Schwämme Polinacell 60, Regicell 60 und Regicell 80 besitzen jeweils 
eine Rohdichte von 27 kg/m³. Mit 75 ppi weist Regicell 80 die größte 
Porenzahl (nPore) auf und damit die durchschnittlich kleinsten Poren, gefolgt 
von Polinacell 60 mit 60 ppi und Regicell 60 mit 55 ppi. Mit einer Dichte von 
29 ppi und der kleinsten Porenzahl von 45 weist Regicell 45 die größte 
Wandstärke (dWand) mit ca. 118 ђm auf. Die geringste Rohdichte zeigt 
Hypore 25 mit 25,2 kg/m³. Die durchschnittliche Porengröße von Hypore 25 
liegt im Bereich der Porengröße von Regicell 60. Die Fehlerspanne der 
empirisch ermittelten Porengrößen (dPore) ist relativ groß (max. ± 70 % der 
ermittelten Porengröße). Die große Fehlerspanne resultiert aus der 
geringen Stichprobenanzahl (max.: 20 Stichproben) und der Betrachtung 
der Poren in einer Ebene. Unterschiedliche Anschnitte einer Pore, welche 
nicht in exakt der gleichen Ebene liegen, führen zu einer Bandbreite von 
Durchmessern, welche nicht dem tatsächlichen Durchmesser entsprechen. 
Der empirisch ermittelte Durchmesser liegt zwischen 100 und 250 ђm, der 
berechnete zwischen 250 – 380 ђm. Der theoretische Wert ist zur 
Abschätzung der durchschnittlichen Porengrößer besser geeignet als der 
empirische, welcher hingegen zur Einschätzung der Porenöffnungs-
Größenordnung genutzt werden kann. Dieser ist insbesondere für die 
Zugänglichkeit der Poren relevant. Die Analysen der für die Glassuspension 
(52 Gew.-% Glas, 29 Gew.-% Wasser und 19 Gew.-% Polyvinylalkohol) 
eingesetzten Partikelfraktionen des Glases 60 und 70 sind in Tab. 40 
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zusammengefasst. Die Fraktion < 63 ђm der Gläser 60 und 70 sind 
vergleichbar und weisen einen d50 Wert zwischen 25 ђm und 19 ђm auf. Der 
d50 Wert der Fraktion < 125 liegt für Glas 60 bei 47 ђm. Die Spannen der 
Fraktionen liegen im Bereich zwischen 2,0 und 2,5. 
Tab. 40: Zusammenfassung der Daten der Glaspartikelanalyse. 
Glas Fraktion [ђm] d10 [ђm] d50 [ђm] d90 [ђm] Spanne 
60 
< 125 6 47 98 2,0 
< 63 4 25 58 2,2 
70 < 63 3 19 51 2,5 
      
Die Bestimmung der Prozessparameter zur Herstellung von Schwamm-
replikaten ist im Anhang G dargestellt. Folgende Parameter können zur 
Herstellung von nanoporösen Schwämmen genutzt werden: 
x 500°C ൑ ܶ ൑ 700°C 
x 4 h൑ ܶ ൑ 48 h 
x Partikelgröße ൏ 63 ђm 
x Milde Extraktionsbedingungen. 
Die anschließenden Lichtmikroskopaufnahmen (Abb. 119) zeigen einen 
getemperten und extrahierten Monolithen ohne (A) und mit Orientierung 
(B).  
Die Orientierung wurde durch Streckung der Probe während des 
Trocknungsprozesses realisiert. Die orientierte Probe wirkt mechanisch 
stabiler. Durch die Orientierung werden die Kanalporen in Zugrichtung 
verlängert und senkrecht dazu gestaucht. Die Hohlräume sind mit Glas 
angereichert. Die Probe erscheint verdichtet. 
Durch die Streckung (l = 1,25 bzw. 1,5*l0) der Probe und der Polymer-
versteifung während der Trocknung bei 200 °C ist es möglich die Poren in 
Zugrichtung zu orientieren. Hierbei nimmt der Porenradius senkrecht zur 
Zugrichtung ab. Der verringerte Porenradius erhöht die Kapillarwirkung und 
verringert den Verlust von Suspension und Partikeln. Der größere Glas-
Anteil im Hohlraum erhöht die Dichte und die Stabilität des Monoliths. 
230    Ergebnisse und Diskussion 
  
 
Abb. 119: Auflichtmikroskopie-Aufnahmen extrahierter Glasmonolith 
(Polinacell 60, Glas 60 Fraktion < 63 ђm, T = 650 °C, t = 24 h) mit (B) und ohne 
(A) Orientierung (l = 1,5*l0). [1: Übersichtsaufnahme, 2: 
Vergrößerungsaufnahme, 3: Vergrößerungsaufnahme mit grün markierten 
Porenwänden). 
Abb. 120 zeigt REM-Aufnahmen der Probe A aus Abb. 119.  
Die Aufnahme Abb. 120 A gibt einen Probenüberblick. Die Kanalporen sind 
deutlich sichtbar. Abb. 120 B zeigt die gesinterten Partikel. Die Kanten des 
ehemaligen Granulats wirken abgerundet, die Form ist gut erkennbar. 
Abb. 120 C zeigt die Ausprägung der Sinterbrücken zwischen den Partikeln. 
Die Bildung von Mikrorissen ist nicht nachweisbar. Auf der Glasoberfläche 
sind einige wenige „lose“ Partikel sichtbar, welche auf die 
Probenpräparation zurückzuführen sind. Bild D zeigt die Probe nach einer 
weiteren Beschichtung der Oberfläche mit Pt. Durch die Beschichtung 
konnte die Aufladung der Probe minimiert werden, jedoch sind aufgrund 
der größeren Pt-Schichtdicken keine Nanometerporen nachweisbar. 
Nachfolgend wird der Einfluss des Ausgangsschwammes auf die 
Texturdaten untersucht. Die hergestellten Monolithe wurden bei 660 °C für 
24 h wärmebehandelt und anschließend extrahiert. Zur Analyse der 
Texturdaten wurden N2-Sorptions-Isothermen aufgenommen (Abb. 121).  
Die Isothermen-Form entspricht dem Typ 4, welcher typisch für 
mesoporöse Materialien ist. Das Fehlen des Plateaus bestätigt die Existenz 
von Makroporen. 
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Abb. 120: SEM-Aufnahmen eines extrahierten Replika-Monolithen 
(Polinacell 60, Glas 60 Fraktion < 63 ђm, T = 650 °C, t = 24 h) in unterschiedlichen 
Vergrößerungsstufen (A – D). 
Die bestimmten spezifischen Oberflächen liegen zwischen 15 und 20 m²/g. 
Die Differenzen liegen im Bereich der Messschwankungen. Lediglich die 
Probe „Polinacell 60 orientiert“ zeigt deutlich verringertes adsorbiertes N2-
Volumen und kleinere BET-Oberfläche (14 m²/g) im Vergleich zum nicht 
orientierten Schwamm. Dies deutet auf eine unvollständige Extraktion hin. 
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Abb. 121: N2-Isothermen (Gesamtübersicht (A), Vergrößerung (B)) extrahierter 
Monolithe (Glas 60, Fraktion < 63 ђm). 
Abb. 122 zeigt die mittels Hg-Intrusion bestimmte Porenverteilung sowie 
das kumulative spezifische Porenvolumen. 
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Abb. 122: Hg-Intrusionsmessung der extrahierten Monolithe (Glas 60 < 63 ђm, 
Wärmebehandlung: T = 660 °C, t = 24 h) in Abhängigkeit vom Eduktschwamm 
(Regicell 45 (A), Hypore 25 (B), Regicell 60 (C), Regicell 80 (D), Polinacell 60 (E), 
Polinacell 60 orientiert (F)). 
Die Proben (Ausnahme Polinacell orientiert) zeigen eine bimodale und 
teilweise trimodale Porenverteilung mit Porengrößen im Bereich von 
34 nm, 3,7 ђm und 20 – 30 ђm. Im Nanometerbereich wird eine enge 
Porenverteilung, im Mikrometerbereich werden breite Porenverteilungen 
erhalten. Die Mesoporen werden durch die Poren in den Glaswänden 
gebildet, welche aufgrund der Aufladungseffekte mittels REM nicht 
nachweisbar sind. Die Kanalporen (̱3,7 ђm) werden durch die partikulären 
234    Ergebnisse und Diskussion 
  
Zwischenräume gebildet. Da die gleiche Suspension und die gleichen 
Wärme- und Extraktionsparameter zur Herstellung der Monolithen genutzt 
wird, sind Meso- und Kanalporen aller Proben identisch. Die Kanalporen im 
Bereich zwischen 20 – 35 ђm sind Schwamm-spezifisch und resultieren aus 
der Verbrennung des Polymers und ggf. kleineren Schwammporen. Die 
lichtmikroskopisch bestimmten Wanddurchmesser liegen im Bereich 
zwischen 65 und 118 ђm. Unter Berücksichtigung eines Volumenverlustes 
von 40 % - 60 % werden Poren im Bereich zwischen 30 und 60 ђm erhalten. 
Die theoretisch berechneten Hohlräume liegen unter Berücksichtigung der 
Standardabweichung im Bereich der gemessenen Porengröße. Das mittels 
Hg-Intrusion bestimmte Mesoporenvolumen beträgt zwischen 0,1 –
 0,2 cm³/g. Das Gesamtporenvolumen beträgt zwischen 0,75 – 0,9 cm³/g. 
Der größte Anteil des Porenvolumens wird hierbei durch die Kanalporen im 
Bereich von 3,7 ђm bestimmt. 
Abb. 122 E und F stellt die Porenverteilung von einem Monolithen 
(Polinacell 60) ohne und mit Orientierung dar. Hierbei sind deutliche 
Unterschiede in der Porenverteilung nachweisbar. Der orientierte Monolith 
zeigt eine breitere Mesoporenverteilung. Hierbei treten insbesondere 
Poren < 34 nm auf, wodurch die durchschnittliche Mesoporengröße auf 
24 nm reduziert ist. Die Kanalporen im Bereich von 3,7 ђm werden 
geringfügig zu kleineren Werten (2,7 ђm) verschoben. Während der 
Zugbelastung erfolgt die Verformung (Ausbildung von Ellipsen) und die 
Orientierung der Kanal- und Luftporen. Dadurch wird die Kapillarwirkung 
erhöht, wodurch während der Trocknung mehr Glaspartikel im Schwamm 
verbleiben. Des Weiteren wird der Durchmesser senkrecht zur Zugrichtung 
signifikant verringert und mehr Partikel zwischen den Hohlräumen 
eingelagert. Dies führt zur Erhöhung des Kanalporenanteils dPore > 20 ђm 
sowie zur Verringerung des Kanalporendurchmessers von 3,7 ђm auf 
2,7 ђm (Abb. 122 F). Mit steigender Monolithdichte nimmt die mittlere freie 
Weglänge für die Diffusion zu. Bei gleichen Extraktionsbedingungen reicht 
die gewählte Extraktionszeit nicht aus um den dichteren, orientierten 
Schwamm vollständig zu extrahieren. Dies führt zu einem verringerten 
Mesoporenvolumen. Während die Poren im Randbereich vollständig 
extrahiert werden, verbleiben im Inneren des Schwammes feindisperses 
Silica sowie Rückstande der natriumboratreichen Primärphase. Dies führt zu 
einer breiteren Porenverteilung und zu kleineren Porengrößen. 
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Die gleichen Versuche wurden ebenfalls am Glas 70 durchgeführt. Die 
untersuchten Prozessbedingungen, die zu stabilen Monolithen führen und 
zur Herstellung von anisotropen Kanal- bzw. Luftporen geeignet bzw. 
besonders zu bevorzugen sind, sind in Tab. 41 zusammengefasst.  
Tab. 41: Replika-Prozessbedingungen zur Herstellung von anisotropen Kanal- 
und Luftporen (*: besonders bevorzugte Bedingungen). 
Glas 
Partikelfraktion Streckung Trocknung Wärmebehandlung 
[ђm] x l0 T [°C] t [h] T [°C] t [h] ß [K/min] 
Glas 
60 
< 63, 63 - 125 1,25 – 1,5 200 8-24 500 - 700 8 - 48 5, 10, 15 
< 63 1,5 *200 *12 *660 *24 *5 
Glas 
70 
< 63, 63 - 125 1,25 – 1,5 200 8-24 650 - 770 16 - 48 10, 15, 20 
< 63 1,5 *200 *12 *700 *24 *15 
 
4.4.4 Herstellung von Glasgelegen 
In der der Masterarbeit von Herrn Preußler zum Thema „Glasfasergewebe 
mit porösem Alkaliborosilicatglas: Herstellung und Bestimmung der 
Eigenschaften“ wurde ein Gelege bestehend aus nanoporösen Glasfasern 
hergestellt 252. Die Glastextilien werden als Gelege bezeichnet, da einzelne 
Schussfäden mit offenen Enden in die Kettfäden eingelegt werden. Herr 
Preußler zeigte, dass eine direkte Herstellung von nanoporösen Gelegen 
möglich ist. Der schematische Herstellungsprozess ist in Abb. 123 
dargestellt.  
Zunächst erfolgt die Herstellung von Glasfasern über den Down-Draw-
Prozess unter Verwendung von Glas 60 bzw. Glas 70 Stäben. Die 100 –
 300 ђm dicken Fasern werden entmischt und extrahiert. Hierbei sind Poren 
im Bereich zwischen 2 – 150 nm einstellbar. Aufgrund der ausreichenden 
Stabilität und dem geringen Biegeradius (s. Kapitel 4.3.3) ließen sich 
nanoporöse Fasern zur Herstellung eines „Geleges“ verwenden. Hierzu 
wurde ein Webstuhl aufgebaut (Abb. 124 A).  
 
236    Ergebnisse und Diskussion 
  
 
Abb. 123: Schematische Darstellung des Herstellungsprozesses von 
Glasfasergelegen. 
 
Abb. 124: Photographie des Webstuhls (A) inkl. einer schematischen Darstellung 
der Facherzeugung (B) zur Herstellung einer Leinenbindung (Schema (C), reales 
Gelege (D)) 252. 
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Als Kettfäden werden handelsübliche S2-Fasern (65 Gew.-% SiO2, 25 Gew.-
% Al2O3, 10 Gew.-% MgO) verwendet, welche zur Facherzeugung (Abb. 124 
B) abwechselnd angehoben und abgesenkt werden. Die S2 Fasern sind 
chemisch, mechanisch (Zugfestigkeit = 2280 N/mm²) und thermisch 
(Tg = 816 °C) stabil. Abb. 124 C zeigt schematisch eine Leinwandbindung, 
welche zur Herstellung des Geleges genutzt wird. Als Schussfaden werden 
poröse Einzelfasern eingesetzt. Hierbei ist es möglich mehrere Fasern pro 
Fach einzulegen. Dadurch wird der minimale Abstand zwischen den 
Schussfäden zweier Fächer erhöht (Abb. 124 D). Herr Preußler zeigte, dass 
ein Faserdurchmesser von 200 ђm einer porösen Glasfaser (Glas 60, 
Wärmebehandlung: T = 650 °C t = 8 h, Porengröße: ca. 150 nm), aufgrund 
eines Biegeradius von ca. 30 mm und einer Zugfestigkeit von ca. 88 N/mm², 
am besten zur manuellen Herstellung geeignet sind. Nachfolgend sind 
200 ђm Fasern nach der Wärmebehandlung (Abb. 125 A), Extraktion 
(Abb. 125 B) und im Gewebe (Abb. 125 C) dargestellt.  
Bei höheren Wärmebehandlungstemperaturen (z. B.: Glas 60: T ш 680 °C, 
t = 8 h) kommt es am Faserkontakt zur Ausbildung von Sinterbrücken. 
Defekte in den Fasern (Materialinhomogenität, Durchmesser-
schwankungen, etc.) führen während der Extraktion zum Faserbruch. 
Gerätebedingte Faserkrümmungen während der Extraktion bleiben nach 
der Extraktion erhalten (Abb. 125 B). Diese Effekte führen zu einer 
Ausbeute von minimal 30 % Glasfasergelege bezogen auf die Menge der 
Ausgangsfasern. Durch die Eliminierung defekter Glasfasern während des 
Herstellungsprozesses ist der Faserbruch während der Gelege-Herstellung 
gering. Die direkte Verarbeitung von porösen Gläsern ermöglicht eine große 
Vielfältigkeit hinsichtlich Kombination von Einzelfäden mit 
unterschiedlichen Porensystem und Oberflächenmodifikationen und 
Materialien. In Abb. 125 sind REM-Aufnahmen ausgewählter, nanoporöser 
Glasfasern dargestellt, die zur Herstellung des Geleges genutzt werden.Die 
Fasern zeigen eine offenporige Textur mit guter Porenzugänglichkeit. 
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Abb. 125: Fotographische Abbdilung der Glasfasern nach der Wärmebehandlung 
(A), Extraktion (B) und als Gelege (C). 252 Rasterelektronische Aufnahmen (1) der 
porösen Glasfasern (A: Glas 70, T = 530 °C, t = 8 h , B: Glas 70, T = 650 °C, t = 8 h; 
C: Glas 60, T = 680 °C, t = 8 h). 
Das fertige nanoporöse Gelege ist in Abb. 126 dargestellt. Dieses ist 
senkrecht zur Faserrichtung bis zum Erreichen des maximalen Biegeradius 
biegbar (Abb. 126 C). Durch die Verwendung der S2-Fasern als Kettfäden 
kann das Glas mit einem Radius unter 2 cm aufgerollt werden. Durch 
Verwendung dieser Methode können 400 cm² Gelege aus nanoporösen 
Glasfasern (Porengrößen: 2 – 500 nm) hergestellt werden. Die Abstände 
zwischen den Einzelfasern betragen ш 500 ђm. Aktuell wird ein 
Porenvolumen < 0,7 cm³/g geniert. Das Verfahren bietet die Möglichkeit 
jede Faser einzeln zu funktionalisieren, andere Fasermaterialien 
miteinander zu kombinieren und so ein multifunktionales Gelege 
herzustellen. Die Ergebnisse bestätigen die Hypothese, dass durch die 
Kombination der CPG-Herstellungsverfahren mit weiteren Formgebungs-
verfahren anisotrope Hohlräume in einem nanoporösen Material 
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generierbar sind. Poröse Monolithe sind über den sLS-, die Schwamm-
replika-Technik herstellbar. Nanoporöse Gelege konnten über das 
Webverfahren realisiert werden. 
 
Abb. 126: Photographie des finalen Glasgewebes mit 200 ђm dicken Glasfasern 
unterschiedlicher Porengrößen (A), welches senkrecht (C) und parallel (B) zur 
Schussfadenrichtung gebogen wurden. 
Hierbei sind die Nanometerporen im Falle der Gelege und Laser-
geschriebenen Monolithe unabhängig von der Geometrie des Formkörpers 
einstellbar. Über den Schablonendruck werden Glasoberflächen mit nano-
porösen Glaspartikeln angereichert. Diese gehen jedoch eine mechanisch 
stabile Verbindung mit dem Substrat ein. Um die bedruckten Substrate für 
den sLS-Prozess einzusetzen sind die bisher erzeugten Partikeldichten zu 
gering.   
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5. Zusammenfassung und Ausblick 
 Zusammenfassung 5.1
Innerhalb dieser Arbeit wurden glasbasierte, hierarchisch poröse Monolithe 
mit anisotropen Poren im Mikrometer- bzw. Nanometerbereich erzeugt. Die 
Herstellung wurde durch eine Kombination von Glasformgebungsprozessen 
mit dem „klassischen“ CPG-Prozess auf Basis von Natriumborosilicatglas 
realisiert. 
Das zentrale Ergebnis der Arbeit ist die Entwicklung und Herstellung eines 
innovativen aus Multikapillaren aufgebauten Monolithen mit parallel 
zueinander verlaufenden durchgehenden Kanal- bzw. Luftporen von denen 
ein System aus Nanometerporen abzweigt (s. Tab. 42). Die 
unterschiedlichen Porengrößenbereiche sind unabhängig voneinander 
einstellbar. Zur Herstellung wurde der Draw-Down-Prozess genutzt. Durch 
Variation der Glaszusammensetzung sowie der unterschiedlichen Kombi-
nation von Stäben mit Rohren wurde eine große Vielfalt an Bündel-
geometrien realisiert. Ein wesentliches Ergebnis ist, dass die Monolithe im 
Vergleich zu herkömmlichen porösen Glasformkörpern den Einsatz von 
hohen Strömungsgeschwindigkeiten (z. B. 20 mL/min, dRohrlumina = 75 ђm) bei 
geringen Druckverlusten (< 0,7 bar) ermöglichen, bei Durchmessern unter 
200 ђm biegsam sind (z. B. dBündel ч 200 ђm, R ч 10 mm) und dennoch eine 
ausreichende Zugfestigkeit (bis zu 350 N/mm²) aufweisen. Dies ermöglicht 
die Anwendung als Durchflussreaktor sowie einen komplexen Verbau der 
Monolithe in z. B. Analysegeräten, welche kurze Ansprechzeiten 
voraussetzen. Sie sind je nach Porengröße in unterschiedlichen Wellen-
längenbereichen optisch transparent (z. B: dPore < 20 nm, ʄ > 220 nm).  
Diese ermittelten Eigenschaften ermöglichen ein breites Einsatzspektrum, 
sei es als Trägermaterial für Katalysatoren zum Abbau schwerlöslicher 
Substanzen (z. B. mittels TiO2-Beschichtung), oder im Bereich der Sensorik 
zur Bestimmung der Wasserqualität (z. B. LbL-Beschichtungen). Alle drei 
ausgewählten Beschichtungen können homogen über das gut zugängliche, 
offene Porensystem aufgebracht werden, ohne dass eine Porenverstopfung 
beobachtet wird. Im Rahmen des Projektes ANIMON wurden erfolgreich 
Sensoren zur Bestimmung von pH-Wert, Temperatur, Chlor- sowie CO2-
Gehalts in wässrigen Medien entwickelt. Die Eignung der nanoporösen 
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Multikapillaren im Bereich der Photokatalyse muss noch erwiesen werden, 
Untersuchungen stehen noch aus.  
Vom besonderen Interesse ist die Anwendung der nanoporösen 
Multikapillaren als Strömungsreaktor. Dazu ist eine differenzierte 
Einstellung der Zugänglichkeit der Poren anzustreben. Hierbei sollen die 
Glaswände im Bündelinneren eine gute Zugänglichkeit aufweisen, während 
die äußeren Glaswände des Bündels verschlossen sind. Dadurch werden im 
Inneren große Oberflächen mit einer Vielzahl an reaktiven Zentren erzeugt 
und ein Austritt der Reaktorlösung aus dem Bündel verhindert. Die 
angepassten Ätzbedingungen mit HF ermöglichen, die durch die 
Boratabdampfung verringerte Zugänglichkeit zu erhöhen, ohne die 
Porentextur wesentlich zu verändern. Die Behandlung der Porenoberfläche 
mit TEOS führt zu einer unvollständigen Versiegelung. Abgeplatzte 
Schichten und eine verstärkte Cristobalitbildung werden beobachtet. Eine 
Feuerpolitur ermöglicht hingegen die vollständige Versiegelung der 
Oberfläche. Die Mindesttiefe beträgt aktuell ̱100 ђm, weshalb sich diese 
Technik bislang nur für „große“ Bündel eignet oder Bündel, welche mit 
einem porösen Hüllrohr verstärkt sind. Die Ziehversuche mit Hüllrohren 
zeigen, dass lediglich durch die Kombination eines Bündels aus Glas 70 und 
Hüllrohr aus Glas 60 ein stabiler Formkörper herstellbar ist. Andere 
getestete Glaszusammensetzungen für Hüllrohre (I860, Boro 3.3®), welche 
ebenfalls die Oberfläche verschließen würden, führen zu thermischen 
Spannungsrissen bzw. zum Bündelkollaps. 
Die Voraussetzung für die erfolgreiche Herstellung der Monolithe über den 
Draw-Down-Prozess sind die mittels Grundlagenuntersuchungen 
erworbenen Erkenntnisse zu den thermischen Fixpunkten, dem 
Entmischungs- und Kristallisationsverhalten der Gläser 60 und 70. Eine 
weitere Bedingung war die Beherrschung und Kontrolle der Ziehttechnik 
sowie des Ofentemperaturprofils. Beide Gläser durchlaufen während des 
Prozesses den Temperaturbereich der Entmischung. Die „langen“ Gläser 
sind zur Herstellung von Hybrid-Monolithen aus zwei Gläsern 
unterschiedlicher Zusammensetzung geeignet. Dadurch ist ein bimodales 
Porensystem im Mikrometer- und Nanometerbereich generierbar. Die 
finale Domänengröße der Primärphasen ist von der Temperatur und der 
Verweilzeit (Länge der Entmischungszone) abhängig. Glas 60, welches 
bereits in der Vorform im entmischten Zustand vorliegt, zeigt im Bereich 
des Erweichungspunktes (TS ൌ 660 °C) keine Neigung zur Homogenisierung. 
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Eine höhere Prozesstemperatur führt zur Verlängerung der 
Entmischungszonen im Ofen und damit zu gröberen Primärphasen-
domänen. Eine Entkopplung der Entmischung von der Formgebung ist bei 
Glas 60 nicht möglich. Glas 70 hingegen zeigt bei Prozesstemperaturen 
ш 740 °C (kritische Temperatur) eine signifikante Wiederauflösung der 
Primärphasen unter Bildung eines homogenen Glases. Die kritische 
Temperatur liegt 10 – 20 K unter der Erweichungstemperatur, wodurch 
Glas 70 zur Herstellung von Monolithen mit unabhängig voneinander 
einstellbaren Porengrößen geeignet ist. Die Studien zum endothermen 
DTA-Peak zwischen 730 – 750 °C des Glases 70 deuten auf einen 
grenzflächenkontrollierten 2D-viskosen Schmelzprozess mit einer 
Aktivierungsenergie von 450 – 500 kJ/mol hin. Eine genauere Reaktions-
zuordnung ist bisher nicht eindeutig möglich. Während des Ziehprozesses 
muss berücksichtigt werden, dass eine Entmischung aufgrund des 
zunehmenden Einflusses der boratreichen Primärphase zur Verringerung 
der Viskosität führt. Des Weiteren begünstigen höhere Temperaturen die 
Ausbildung von störenden kristallinen Phasen (z. B. Cristobalit, Tridymit).  
Über den Projektplan von ANIMON hinaus wurden weitere Form-
gebungsverfahren, welche insbesondere für Einzelanfertigungen und 
kleinere Stückzahlen geeignet sind, untersucht und auf den CPG-Prozess 
angepasst. Eine innovative und vielversprechende Methode ist das selektive 
Lasersintern (sLS, s. Tab. 42). Durch Verwendung eines CO2-Lasers werden 
erfolgreich nanoporöse Monolithe mit einer Höhe unter 1 cm entwickelt. 
Hierbei sind Kanal- und Luftporen, welche in z-Richtung orientiert sind, in 
beliebigen Formen (Kreise, Quadrate, Rechtecke, etc.) herstellbar. Durch 
Einsatz von Partikeln aus Glas 70 können die Poren im Nanometerbereich 
unabhängig vom Formgebungsprozess eingestellt werden. Die Anreicherung 
der Gläser mit Eisen als Absorber ermöglicht die Verwendung eines YAG-
Lasers, wodurch kleinere Auflösungsgrenzen realisierbar sind. Jedoch 
zeigten die mit dem YAG-Laser produzierten Monolithe deutliche 
Spannungen und zerbrechen während der Extraktion. Bisher ist es nicht 
möglich die über den sLS-Prozess hergestellten Monolithe dauerhaft auf 
einem Substrat zu fixieren. Eine Möglichkeit dies zu erreichen bietet das 
Schablonendruckverfahren, mit dem die erste Glaspartikelschicht gedruckt 
und auf dem Kalknatronglas-Substrat fixiert werden kann. Erste Studien zu 
dem Druckverfahren belegen die Herstellung lokalbegrenzter, mit porösen 
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Glaspartikeln angereicherter Bereiche, welche fest mit dem Substrat 
verbunden sind. Jedoch ist die Partikeldichte zum jetzigen Zeitpunkt noch 
nicht ausreichend, um diese als Substrat für den sLS-Prozess zu verwenden. 
Hierarchisch poröse Monolithe mit anisotrop orientierten Poren (d ш 40 ђm) 
sind auch mit der Schwammreplika-Technik (s. Tab. 42) generierbar. Die 
resultierende übergeordnete Porenstruktur (Porengröße, -form, -verknüpf-
ung) wird hierbei von der Geometrie des Polymerschwamms sowie der 
eingesetzten Suspension bestimmt. Die Erzeugung der Anisotropie erfolgt 
während des Trocknungs- und Polymerversteifungsprozesses durch 
Aufbringung einer äußeren Zugspannung. Es wurden erfolgreich Monolithe 
aus Glas 60 und 70 hergestellt, welche nach der Extraktion ein 
monomodales Porensystem im Nanometerbereich aufweisen. Aktuell sind 
die Porengrößen vom Formgebungsprozess abhängig. Der Nachweis, dass 
durch Verwendung von Glas 70 eine unabhängige Einstellung der 
Nanometerporen realisiert wird, steht noch aus.  
Die Fasern aus dem Draw-Down-Prozess wurden genutzt um ein 
multifunktionales Gelege zu erzeugen. Aufgrund der hohen Zugfestigkeit 
können hier Fasern (d ൑  200 ђm) mit unterschiedlichen Nanometer-
porengrößen und optional auch mit modifizierten sowie funktionalisierten 
Oberflächen miteinander bzw. mit anderen Fasermaterialien beliebig 
kombiniert werden. Die Abstände zwischen den Fasern werden über die 
Bindung bzw. die Faseranzahl und -dicke gesteuert.  
Parallel zur anisotropen Orientierung der Kanal- bzw. Luftporen wurden 
Möglichkeiten zur Orientierung der Nanometerporen untersucht. 
Zielführend waren hier die Versuche zur Zugbelastung von Stäben aus 
Glas 60 und 70 (s. Tab. 42). Hierbei ist es von Bedeutung, dass die 
Zugbelastung über die gesamte Dauer der Wärmebehandlung erhalten 
bleibt. Bezogen auf einen Ausgangsdurchmesser von 2 mm führt eine 
Zugkraft von mindestens 4 N/mm² und Viskosität über 109 dPas zu einer 
signifikanten Orientierung der Poren. Die Quantifizierung der 
Porenorientierung erfolgte mittels eines für die Problematik entwickelten 
Bildanalyseverfahrens unter Verwendung von REM-Aufnahmen extrahierter 
Proben. Der ermittelte Wert für den Orientierungsgrad ist hierbei stark von 
den REM Bildern (Helligkeit, Kontrast, etc.) abhängig. Zur Analyse sollte je 
Bild mindestens 1000 Poren erfasst werden. Eine wesentliche Fehlerquelle 
resultiert aus der 2D-REM-Aufnahme des dreidimensionalen Poren-
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netzwerkes, die mehrere Ebenen erfasst. Daher dient die Methode nur zur 
Abschätzung von Tendenzen. Versuche zur Quantifizierung der Orientierung 
durch Bestimmung der Doppelbrechung scheiterten, da der Anteil der 
Formdoppelbrechung nicht eindeutig von der Verteilungsdoppelbrechung 
trennbar war. Versuche zur anisotropen Orientierung der Nanometerporen 
in den Kapillarbündeln waren bisher nicht erfolgreich. Eine wesentliche 
Ursache liegt in der Verkantung der Bündel während der Probenentnahme. 
Eine Orientierung der Nanometerporen durch Anlegung eines elektrischen 
Feldes ist nicht möglich. Durch das elektrische Feld wandern die Na+-Ionen 
zur Kathode, wodurch die resultierende Glaszusammensetzung außerhalb 
des Entmischungsbereiches liegt. An der Oberfläche werden inhomogene, 
teilporöse Bereiche beobachtet. Eine Orientierung der boratreichen 
Primärphase ist nicht beobachtbar. 
Unter Verwendung eines eisenhaltigen Natriumborosilicatglases wurden 
Versuche zur Ausrichtung von säurelöslichen Kristallphasen durchgeführt. 
Anhand von XRD-Messungen wird die Bildung von Hämatit und Magnetit 
nachgewiesen. Eine Orientierung der Kristallphasen ließ sich mittels REM 
nicht nachweisen. Deshalb wird vermutet, dass die ggf. orientierten 
Magnetitkristalle signifikant kleiner sind als die Abmaße der Primärphasen 
und zudem in diese eingelagert sind, anstatt von den Primärphasen 
separiert vorzuliegen. Hierdurch lässt sich die fehlende Anisotropie des 
resultierenden Nanoporensystems nach der Extraktion der säurelöslichen 
Phasen erklären. 
Die nachfolgende Tab. 42 gibt noch einmal einen Überblick über die 
wesentlichen Strukturierungsmethoden zur Erzeugung von anisotropen, 
hierarchisch porösen Gläsern. Zusammengefasst dargestellt sind die 
Herstellungsparameter sowie Vor- und Nachteil der Methoden. 
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Tab. 42: Vor- und Nachteile sowie Prozessparameter der Formgebungsprozesse 
zur Herstellung anisotroper, hierarchisch poröser Gläser. 
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 Ausblick 5.2
Die innovativen hierarchisch porösen Glaskörper bieten ein großes Potential 
für vielfältige Anwendungsfelder und weitere Arbeiten. 
Die porösen Multikapillaren können zu mechanisch stabilen Durchfluss-
reaktoren weiterentwickelt werden. Hierzu sollten sie über ein poröses 
Hüllrohr verstärkt und dieses über die Methode der Feuerpolitur versiegelt 
werden. Des Weiteren steht die Überführung der Erkenntnisse der 
Orientierung der Nanometerporen von massiven Blöcken auf die 
Bündelgeometrie aus. 
Vom wissenschaftlichen Interesse sind die weitergehende Erforschung der 
Abhängigkeit der optischen Eigenschaften vom Orientierungsgrad der 
Nanometerporen sowie die Untersuchung der Brechzahl poröser Gläser. 
Solche Untersuchungen sollen zeigen, ob durch die Verwendung von 
porösen Gläsern, Brechzahlen unter 1,4 erreicht werden können. Weiterhin 
wäre eine Transmissionsuntersuchung zur Bestimmung der UV-Kante der 
Primärphasen wünschenswert. 
Durch Kombination von Alkaliborosilicatgläsern unterschiedlicher 
Zusammensetzung, jedoch mit ähnlichen thermischen Eigenschaften, 
könnten über die Draw-Down-Technologie radial zonierte nanoporöse 
Monolithen erhalten werden. Durch vollständiges Kollabieren der 
Hohlräume (Zwickel) könnten kompakte Bauteile, welche z. B. als Mischer 
oder Separator im Nanometermaßstab eingesetzt werden können, erzeugt 
werden. 
Darüber hinaus könnten die erarbeiteten Kenntnisse auf die Herstellung 
flexibler, poröser Dünngläser angewandt werden. Dünngläser besitzen ein 
großes Marktpotential. Sie könnten im Bereich der Architektur (als diffuse 
intelligente Beleuchtungselemente), in Membran-Verfahren, oder in der 
Biomedizin (transdermale Pflaster) eingesetzt werden.  
Ebenso interessant ist die Weiterentwicklung von nanoporösen multi-
funktionalen Geweben und Vliesen. Das Material dient als Filter und 
gleichzeitig als Trägermaterial und ermöglicht zudem hohe Strömungs-
geschwindigkeiten. Die Materialien können als „Tapeten“ mit funktionalen 
Eigenschaften (Detektion, Filterung und Abbau von z. B. organischen 
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Substanzen, Stickoxide), zur Auskleidung von Reaktorwänden mit 
funktionalen, belastbaren Trägermaterialien oder aber als saugfähiges 
Trennmedium für z. B. Blei-Säure-Batterien im Automotivbereich 
Anwendung finden. 
Ein ebenso hohes Marktpotential wird der Herstellung der nanoporösen 3D-
Monolithen über den sLS-Prozess zugesprochen. Diese Methode bietet eine 
Vielzahl an Variations- und Kombinationsmöglichkeiten. Neben einer 
beliebigen Kanal- und Luftporengeometrie bietet die Methode auch das 
Potential, verschiedene Glaspulver (Kieselglas, Natriumborosilicatglas, etc.) 
miteinander zu kombinieren. Dadurch können unterschiedlich poröse 
Bereiche hergestellt werden. Durch zusätzliche Anreicherung der Gläser mit 
weiteren Elementen können zudem die optischen, elektrischen und 
magnetischen Eigenschaften in lokal begrenzten Bereichen gezielt gesteuert 
werden. Neben kompakten Bauteilen sind auch Membranen oder 
Schichten, welche optional auf ein Glassubstrat fixiert werden können, 
denkbar. Die Technik ermöglicht einen komplexen Schichtaufbau, wie er 
beispielsweise bei den LTCC-Keramiken verwendet wird. Diese Methode ist 
besonders für die Herstellung von Mikroreaktoren im Bereich der 
Mikrofluidik, Sensorik und Biomedizin (Beobachtung von Zellwachstum und 
-interaktionen) sowie für Implantate geeignet. 
Das Schablonendruckverfahren bietet die Möglichkeit, auf einem Substrat 
lokal begrenzte Bereiche mit großen spezifischen Oberflächen und 
definierten Porengrößen zu erzeugen. Diese könnten nicht nur als 
Haftschicht zwischen Monolith und Glassubstrat dienen, sondern auch im 
Bereich der Dünnschichtchromatographie, der Biologie (z. B. als Alternative 
zu Mikrotiterplatten oder als Untergrund zur Zellzüchtung) sowie zur 
Herstellung von multifunktionalen Sensorplättchen genutzt werden.  
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7. Anhang 
 Verzeichnis der Formeln und Abkürzungen 7.1
Abkürzungs- und Symbolverzeichnis 
Lateinische Buchstaben 
Symbol  Bedeutung Einheit 
ܣ  Fläche ђm² 
ܣଵ  Gaußfläche Ɋ݉; כ ȁιȁ 
ܣଶ  Untergrundfläche Ɋ݉; כ ȁιȁ 
ܣ௠  Fläche adsorbiertes Molekül nm² 
ܣ௓  Andrew-Zahl J/mm² 
ܤ  magnetische Flussdichte  mT 
ܤோ  Remanenzinduktion / Remanenzflussdichte  mT 
ܤௌ  Sättigungsflussdichte  mT 
ܿ  Konzentration  mol/l 
ܥ  Temperaturabhängige stoffspezifische Konstante - 
ܿ஼௘ሺௌைరሻమ  Konzentration an Ce(SO4)2 mol/l 
ܿ௅ଵ  Lichtgeschwindigkeit in Medium 1 m/ 
ܿௐ  Widerstandsbeiwert - 
݀  Probendicke mm 
ܦ  Diffusionskoeffizient cm²/s 
݀௛  Hydraulischer Durchmesser mm 
݀ூ  inhomogene Schichtdicke ђm 
ܦ௜  Geschwindigkeitsgefällle im Zylinder 1/s 
݀௅௜௡௜௘  Scanabstand / Linienabstand ђm 
݀௉௢௥௘  Porengrößen nm  
݀ௌ  SiO2-Schichtdicke ђm 
݀ௐ௔௡ௗ  Wanddurchmesser ђm 
ܧ  Laserenergie J 
ܧ଴  Redoxpotential - 
ܧ௔  Aktivierungsenergie kJ/mol 
݂  Brennweite der Optik m 
ܨ஺  Flächenkraft N/mm² 
ܨ஺ሺீ௟௔௦଺଴ሻ  Flächenkraft Glas 60 N/mm² 
ܨ஺ሺீ௟௔௦଻଴ሻ  Flächenkraft Glas 70 N/mm² 
ܨோ  Rakelkraft N 
ܨ௓  Zugkraft N 
ܩ  Gibbs´sche Energie J 
ܪ  Mittlere innere Feldstärke Oe 
ܪ଴  Feldstärke äußeres Feld Oe 
ܪכ  magnetische Feldstärke (bei Ms)  Oe 
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Symbol  Bedeutung Einheit 
ܪ஼   Koerzitivfeldstärke mT 
݄௓  Zylinderhöhe mm 
ܫ଴  Ausgangsintensität W/m² 
ܫ௠௔௫  maximale Intensität W/m² 
ܫ௧௥௔௡௦  Transmittierte Intensität W/m² 
ܬ  Magnetische Polarisierung mT 
݇  Absorptionskoeffizient 1/cm 
ܭ  Gleichgewichtskonstante 
݈  Länge mm 
݈଴  Ausgangslänge mm 
݉  Masse  g 
ܯ  Molare Masse  g/mol 
݉஺ௗ  Masse des Adsorbens g 
ܯ஽  Drehmoment Nm 
݉ி௘మశ  Masse an Fe2+ in der Lösung g 
݉ீ௘௪  Masse des Zusatzgewichts g 
݉ு௔௟  Masse Probenhalterung g 
݉௄௔௣  Masse der beschichteten Kapillare g 
ܯெ஽  Magnetisches Dipolmoment Am² 
݉௉௥௢௕௘  Probenmasse g 
ܯோ  magnetische Flussdichte emu/g 
ܯௌ  Sättigungsmagentisierung/Sättigungsflussdichte  emu/g 
ܰ  Anzahl wanderungsfähiger Ionen - 
݊஽  Brechzahl - 
݊஽௥௘௛  Drehzahl 1/s 
݊ீ   Brechzahl des Glases - 
݊ெ  Brechzahl des Mediums - 
ܰெ௔௚  Entmagnetisierungsfaktor - 
݊ோ  Reaktionsordnung - 
݊௓  Zellenzahl 
ௌܱ  spezifische Oberfläche m²/g 
ܱ௓  Porenorientierungszahl - 
݌  Druck bar 
݌଴  Sättigungsdruck des Adsorptivs bei 77 K bar 
ܲ  Leistung W 
݌ா  Enddruck bar 
݌ܭ௔  Säurekonstante - 
݌ெ  Druck der Messkammer bar 
ݎ௔௓  Außenradius Zylinder mm 
ݎ஻ò௡ௗ௘௟  Radius Bündel mm 
ܴ௘  Reynoldszahl - 
ܴு  Rakelhärte Shore 
ݎ௜௓  Innenradius Zylinder mm 
ݎ௅  Laserstahlradius ђm 
ݎ௅௔௦௘௥  Fokussierter Strahlradius ђm 
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Symbol  Bedeutung Einheit 
ݎெ௢௡௢௟௜௧௛  Radius Monolith mm 
ݎ௣  Porenradius nm 
ܴ௉  Radius der charakteristischen Domänengröße einer Phase nm 
ܴோ௘௙  Reflexion - 
ܵ௔  Schablonenabstand mm 
ݐ  Wärmebehandlungsdauer h 
ܶ  Temperatur °C 
଴ܶ  Temperatur zum Zeitpunkt 0 °C 
஼ܶ௨௥௜௘  Curietemperatur °C 
ாܶ௕  Dilatometrischer Erweichungspunkt °C 
௚ܶ  Transformationstemperatur °C 
௞ܶ  kritische Temperatur °C 
௞ܶ௥௜௦௧  Kristallbildungstemperatur °C 
௠ܶ  Technologische Schmelztemperatur °C 
௉ܶ  Prozesstemperatur °C 
ሺܶ௡௢௠௜௡௘௟௟ሻ  Nominelle Temperatur °C 
ௌܶ  Erweichungstemperatur °C 
௦ܶ௜௡௧௘௥௡  Sintertemperatur °C 
X  Umsatz - 
ܷ  Elektrische Spannung V 
ܷொ௨௘௥  Umfang des Querschnitts mm 
ݒ  Scan-/ Lasergeschwindigkeit  mm/s 
ܸ  Volumen  L 
ሶܸ   Volumenstrom ђL/min 
଴ܸ  Molvolumen des Adsorptivs bei Normalbedingungen m³/mol 
ݒ௔௕  Abziehgeschwindigkeiten mm/min 
௔ܸௗ  Volumen der Gasmenge im Gleichgewicht bei p cm³/g 
"ܸ௤௨௜  Volumen an Ce(SO4)2 am Äquivalenzpunkt mL 
ாܸ௫  Volumen der Expansionskammer cm³ 
௞ܸ௢௥  korrigierte Probenvolumen cm³ 
௠ܸ  Molares Volumen m³/mol 
ெܸ  Volumen der Messkammer cm³ 
ெܸ௢௡௢  Adsorptivvolumen zur Bildung einer Monoschicht cm³ 
௉ܸ௥௢௕௘  Probenvolumen cm³ 
ݒோ  Rakelgeschwindigkeit mm/s 
ݒ௓௜௘௛  Ziehgeschwindigkeit beim Tauchbeschichten mm/s 
ݒ௭௨  Zufuhrgeschwindigkeiten mm/min 
ܳ  Flussrate  [ђl/min] 
ݔ  Molare Zusammensetzung mol-% 
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Griechische Buchstaben 
Symbol  Bedeutung Einheit 
ߙ Winkel einfallender Strahl in Medium 1 ° 
ߙ భ்ି మ் Linearer Ausdehnungskoeffizient im Temperaturbereich T1 bis T2 1/K 
ߚ Aufheizrate K/min 
ߛ Grenzflächenspannung N/m 
߂ Gangunterschied nm 
߂ܿ Konzentrationsänderung mol/l 
߂ܪ Bildungsenthalpie J 
߂݈ Längenänderung Mm 
߂ܶ Temperaturänderung °C 
ߝ Elastizitätsmodul N/mm² 
ߟ Viskosität dPas 
ߟௗ௬௡ Dynamische Viskosität dPas 
ߟ௄௜௡ Kinetische Viskosität dPas 
ߠ Kontaktwinkel ° 
] Durchmesser mm 
]଴ Anfangsdurchmesser der Bündels / Stabs oder Rohrs mm 
]஺ Außendurchmesser mm 
]ூ Innendurchmesser mm 
]௙௜௡௔ூ Finaler Faser bzw. Bündeldurchmesser nach dem Ziehprozess ђm 
ߵ Elektrische Leitfähigkeit S/m 
ߣ Wellenlänge nm 
ߣ௄ఈ Wellenlänge der Kɲ-Strahlung ܣሶ 
ߤ଴ Permeabilität H/m 
ߩ Dichte g/cm³ 
ߩ௉௥௢௕௘ Probendichte g/cm³ 
ߪ Oberflächenspannung kg/s² 
ߪ௓ Zugspannung N/mm² 
߬௜ Schubspannung im Zylinder N/m² 
߮ Winkel gebrochener Strahl in Medium 2 ° 
߯ elektrische Leitfähigkeit A/m 
߱ Masseanteil Gew.-% 













CPG controlled porous glass 
CNFL Carbosynaphtho-Fluorescein 









ISC  Institut für Silicatforschung 
KLS Konfokal Laser Scanning  
LBL Layer-by Layer Technik 
LSM Laserscanning Mikroskop 













Rho Rhodamin B 
Ru(BPY)3 Tris(2,2഻-bipyridyl)ruthenium(II) 
RT Raumtemperatur 
Rwp gewichteten Profil-R-Wert 
SAXS Röntgenkleinwinkelstreuung 
SBS Synthetische Körperflüssigkeit 
sLS selektives Lasersintern 
TEOS Tetraethylorthosilicat 
TOF Turnover Frequency 
VFT Vogel-Fulcher-Tammann-Gleichung 
VSM Vibrating Sample Magnetometer 
XRD X-ray diffraction / Röntgenbeugung 
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Konstanten 
Symbol Bedeutung Wert und Einheit 
ܿ௅ Lichtgeschwindigkeit ʹͻͻ͹ͻʹͶͷͺ݉Ȁݏ
݁ Elementarladung ͳǡ͸Ͳʹͳ͹͸͸ʹͲͺ כ ͳͲିଵଽܥ
݃ Fallbeschleunigung ͻǡͺͳ݉Ȁݏଶ
݇ Boltzmannkonstante ͳǡ͵ͺͲ͸Ͷͺͷʹ כ ͳͲିଶଷܬȀܭ
ܯி௘ Molare Masse des Eisens ͷͷǡͺ݃Ȁ݉݋݈
஺ܰ Avogadrokonstante ͸ǡͲʹʹͳͶͲͺͷ͹ כ ͳͲଶଷͳȀ݉݋݈
ܴ Universelle Gaskonstante ͺǡ͵ͳͶͶͷͻͺܬȀሺ݉݋݈ כ ܭሻ
ߙ௞ Thermischer Ausdehnungskoeffizient  
von Kieselglas 
Ͳǡͷ͹ כ ͳͲି଺ͳȀܭ 
ߨ pi ͵ǡͳͶͳͷͻʹ͸
   
 Kenndaten zu den Gläsern Boro 3.3 und I860 7.2
Überblick der Glaszusammensetzung 
Glas SiO2 [Gew.-%] 







Komponenten   
[Gew.-%] 
70 70 7 22 < 1 < 1 
Primärphase 1 
(Glas 70) 35,7 16,7 48 - - 
Primärphase 2 
(Glas 70) 73,7 6,0 19,9 - - 
60 60 7 29 1 3 
Primärphase 1 
(Glas 60) 22,3 15,3 61,7 - - 
Primärphase 2 
(Glas 60) 74,7 5,3 20,1 - - 
Boro 3.3 81 - 13 2 4 (Na2O + K2O) 
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Physikalische und chemische Eigenschaften von Boro 3.3 und I860 
 Boro 3.3 I860 
ߙଶ଴ι஼ିଷ଴଴ι஼   [1/K] ͵ǡ͵ כ ͳͲି଺  ͺǡ͹ כ ͳͲି଺ 
ʌ bei 25 °C [g/cm³] ʹǡʹ͵  ʹǡͶͺ 
Elastizitätsmodul ߝ  [N/mm²] ͸Ͷ כ ͳͲଷ  - 
Poissonzahl  Ͳǡʹ - 
Wärmeleitfähigkeit ʄw bei 90 °C [W/mK] ͳǡʹ - 
Logarithmus des elektrischen  
Volumenwiderstandes bei 250°C 
[ɏ cm] 
ͺ - 
Logarithmus des elektrischen  
Volumenwiderstandes bei 350°C 
[ɏ x cm] 
͸ǡͷ - 
Dielektrizitätszahl   Ͷǡ͸ - 
Dielektrischer Verlustfaktor  ͵͹ כ ͳͲିସ - 
Brechzahl (ʄ = 587.6 nm)  ͳǡͶ͹͵ - 
Spannungsoptischer Koeffizient [mm²/N] ͶǡͲ כ ͳͲି଺ - 
Wasserbeständigkeit  HGB1 und HGA 1 HGB3 
Säurebeständigkeit  ͳ ͳ 
Laugenbeständigkeit  A2 A2 
 
Viskositätskenndaten 
Temperaturfixpunkte   Boro 3.3 I860 
Transformationstemperatur (ͳͲଵଷǡଷ dPas) [°C] 525 555 
Obere Kühltemperatur (ͳͲଵଷ dPas) [°C] 560 - 
Erweichungstemperatur (ͳͲ଻ǡ଺ dPas) [°C] 825 720 
Verarbeitungstemperatur (ͳͲସ dPas) [°C] 1260 1050 
höchstzulässige Gebrauchstemperatur [°C] 500 350 
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 Übersicht der verwendete Chemikalien und Materialien 7.3
Chemikalien Reinheit Hersteller 
Acetylaceton 99 % VWR 
Aluminiumoxid > 99% VWR 
Ammoniak 32 % Carl Roth 
Autostic 1100,  k. A. Carl Roth 
Borax 99 % MP Biomedicals 
Boro 3.3® k. A.% Schott AG 
Calciumfluorit 99,99 % Sigma-Aldrich 
Cer(IV)sulfat 98 % Sigma-Aldrich 
Dehybor® k. A. Rio Tinto Borates 
Eisen(III)oxid > 99 % Sigma-Aldrich 
Epoxydharz Ht 2 + Härter Ht 2 296 G k. A. R&G Faserverbundwerkstoffe 
GmbH 
Ethanol 90 % VWR 
Ethylcinnamat > 98 % Alfa Aesar 
Hydrogentetrachloroaurate(III) 
trihydrate 
99,9 % Alfa Aesar
Hydroxypyrentrisulfonat > 98 % Adipogen Corp Ms 
iso-Propanol 95 % Merck 
LEIT-C Plano Carbon“  k. A. Plano GmbH 
Millisil® (W12) > 99 % Weferlingen, Quarzwerke 
GmbH 
Natriumborhydrid > 97 % Carl Roth 
Natriumhydroxid > 97 % VWR 
ortho-Borsäure k. A. VWR 
p-Nitrophenol > 98 % Spectrum Chemical MFG Corp 
Polyvinylalkohol 99 % Sigma-Aldrich 
Poly(Natrium 4-styrolsulfonat) > 90 % Alfa Aesar 
Polyallylaminhydrochlorid > 99 % Sigma-Aldrich 
Polyethylenimin > 99 % Alfa Aesar 
Rhodamin B k. A. Alfa Aesar 
Salpetersäure 65 % VWR 
Salzsäure 37% reinst Applichem GmbH 
Tetrachloridgoldsäure 99 % VWR 
Tetraethylorthosilicat > 99 % Merck Millipore 
Tetraethylorthotitanat 95 %  Merck 
Toluol 99,5 % VWR 
  
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